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Abstract 
 
The increasing energy consumption of future automobiles should be covered by a solid 
oxide fuel cell (SOFC) used as an additional energy supply (auxiliary power unit). The 
application of a SOFC with about 5 kW power in cars requires small size, low weight 
and an economic fabrication. To achieve this goal the interconnector and the metallic 
anode substrate (depending on an alternative concept of construction) should be 
manufactured out of thin Crofer22APU, a high chromium ferritic steel. 
 
The scale formation mechanisms on Crofer22APU sheets, wires and powder 
metallurgical produced foils of different thicknesses were investigated in several 
atmospheres of water vapour/hydrogen at 800 and 900°C, simulating the anode 
conditions. For scale characterization a number of conventional analysis techniques 
such as optical metallography, scanning electron microscopy and X-ray diffraction were 
used in combination with deflection testing in monofacial oxidation and two-stage 
oxidation studies using 18O and H218O tracer. 
 
With these results a theoretical model for the determination of lifetime was developed 
for Crofer22APU components in simulated anode gas. It was found that the lifetime at a 
given temperature depends not only on the surface-to-volume ratio, but also on the 
geometry of the component (e.g. sheet or wire). The critical Cr content required for 
breakaway oxidation depends on microcrack formation in the surface oxide scale, which 
occurs on ridges of a sheet during thermal cycling. 
 
The development of a metallic interconnector and a metallic anode substrate requires 
measures to avoid interdiffusion between the alloy and the bordering nickel-YSZ 
(yttrium stabilized zirconia) cermet of the anode, or depending on the conception of the 
stack, the bordering nickel-YSZ cermet of the anode functional layer. Therefore the 
suitability of preoxidation layers after different preoxidation conditions was tested. It 
was found that the inhibition of the interdiffusion depends not only on the preoxidation 
conditions, but also on the conditions under which the nickel layer was applied. 
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Kurzfassung 
 
Der steigende Bedarf an elektrischer Energie zukünftiger Automobile soll auf effiziente 
Art und Weise durch den Einsatz einer Hochtemperaturbrennstoffzelle (SOFC Solid 
Oxide Fuel Cell) als Nebenaggregat gedeckt werden. Der Einsatz der SOFC in 
Automobilen erfordert eine möglichst geringe Größe, ein möglichst geringes Gewicht 
der Brennstoffzellen und eine preisgünstige Herstellung bei einer Leistung von ca. 5 
kW. Um dieses Ziel zu erreichen, soll der Interkonnektor und (je nach Baukonzept) ein 
metallisches Anodensubstrat aus möglichst dünnem Crofer22APU, einem ferritischen, 
hochlegierten Cr-Stahl, hergestellt werden. 
 
In dieser Arbeit wurde das Oxidationsverhalten von Crofer22APU Blechen, Drähten 
und pulvermetallurgisch hergestellten Folien, jeweils unterschiedlicher Dicke bei 800 
und 900°C in mehreren, die Anodenseite der Brennstoffzelle simulierenden, 
Wasser/Wasserstoffatmosphären untersucht. Nach bzw. während der Auslagerung 
wurden zahlreiche Analysen mit Hilfe der Elektronenmikroskopie (REM) mit 
Energiedispersiver Röntgenanalyse (EDX), der Röntgenfeinstrukturanalyse (XRD), der 
Sekundärneutralteilchen-Massenspektrometrie (SNMS) bzw. des Deflection Testing in 
Monofacial Oxidation (DTMO) durchgeführt. Erkenntnisse zur Deutung der 
Unterschiede im Oxidationsverhalten in simuliertem Anodengas und in Luft wurden in 
zweistufigen Oxidationsversuchen mit 18O2  und H218O Tracern gewonnen. 
 
Mit diesen Ergebnissen wurde ein Lebensdauermodell für Crofer22APU Komponenten 
in simuliertem Anodengas erarbeitet. Es konnte gezeigt werden, dass die Lebensdauer 
bei gegebener Temperatur nicht nur vom Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis abhängt, 
sondern entscheidend von der Komponentengeometrie (z.B. Blech, Draht) beeinflusst 
wird. Der kritische Chromgehalt für das Auftreten von breakaway Oxidation hängt von 
Deckschichtschädigungen, wie sie z.B. bei Temperaturwechseln an scharfen Kanten 
auftreten, ab. 
 
Der Einsatz eines metallischen Interkonnektors bzw. eines metallischen Anoden-
substrats erfordert Maßnahmen zur Hemmung von Interdiffusionsvorgängen zwischen 
der Legierung und der angrenzenden Anode bzw. (je nach Stackkonzept) Anoden-
funktionsschicht aus Nickel-YSZ (Yttrium stabilisiertes Zirkondioxid) Cermet. Hierzu 
wurden Versuche zur Eignung von verschiedenen Voroxidationsschichten durchgeführt. 
Die Untersuchungen zeigten, dass die Hemmung der Interdiffusion von den Vor-
oxidationsbedingungen und auch von der Art der Aufbringung der Nickelschicht 
abhängt. 
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1 Einleitung 
 
Das steigende Umweltbewusstsein der Gesellschaft zeigt sich insbesondere an der 
Entwicklung des Automobils. Die beiden zentralen Aufgaben bei der Entwicklung 
zukunftsfähiger Kraftfahrzeugantriebe sind die Reduzierung des Kraftstoffverbrauchs 
und die Verringerung schädlicher Emissionen. Dies wurde in den letzten Jahren 
erfolgreich durch Konzepte wie den 3-Wege-Katalysator, den Russpartikelfilter oder die 
Direkteinspritzung erreicht. Angesichts neuer Entwicklungen in der Bordelektronik z.B. 
durch eine elektronische Ventilsteuerung und einen elektrischen Klimakompressor, ist 
in nächster Zeit mit einem steigenden Strombedarf zu rechnen. Besonders bei 
stehendem Motor wird das konventionelle Konzept des Generators (Lichtmaschine), der 
durch den Verbrennungsmotor mit angetrieben wird, an seine Leistungsgrenzen stoßen. 
Daher soll für die Energieversorgung zukünftig eine Aufgabenteilung in „Verbren-
nungsmotor für den Antrieb“ und „Brennstoffzellen zur Versorgung des elektrischen 
Bordnetzes“ eingeführt werden. Die Brennstoffzelle wird dabei als Zusatzaggregat 
(auxiliary power unit) Energie unabhängig vom Motor bereitstellen [Göschel-1]. 
 
Für diese Anforderung stellt eine Hochtemperatur-Brennstoffzelle (SOFC Solid Oxide 
Fuel Cell) eine ideale Lösung dar. Aufgrund ihres hohen Wirkungsgrades von 45 bis 60 
Prozent bei der umweltfreundlichen Umwandlung der chemischen Energie von Wasser-
stoff in elektrische Energie wirkt sie als leistungsstarke Energiequelle und verringert 
gleichzeitig die Emission von Schadstoffen. Hochtemperatur-Brennstoffzellen arbeiten 
im Temperaturbereich von 800 bis 900°C. Diese hohen Temperaturen stellen jedoch 
erhebliche Anforderungen an die verwendeten Materialien, zumal viele der Bauteile aus 
sehr dünnen Schichten bestehen.  
 
Die verwendeten Werkstoffe in einer SOFC sind meist keramischer Natur. Könnte man 
einen Teil der Keramiken durch metallische Werkstoffe ersetzten, würde dies einen 
erheblichen Fortschritt hinsichtlich des Herstellungsaufwands und damit auch eine 
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Kosteneinsparung bedeuten. Die Entwicklung eines metallischen Werkstoffs, der den 
Arbeitsbedingungen in einer solchen Brennstoffzelle gerecht wird, führte zu einem 
Stahl mit dem Namen Crofer22APU. Komponenten aus dieser Legierung wurden nun in 
der vorliegenden Arbeit auf ihre Oxidationsbeständigkeit für den serienmäßigen Einsatz 
in SOFCs untersucht. 
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2 Zielsetzung 
 
Im Rahmen dieser Arbeit wird die Hochtemperaturkorrosion von metallischen Inter-
konnektoren für den Einsatz in Hochtemperatur-Brennstoffzellen (SOFCs) untersucht. 
Der Interkonnektor verbindet die einzelnen Zellen und führt die Brenngase zu bzw. ab. 
Neben dem Interkonnektor, wird auch die Eignung eines metallischen Anodensubstrats 
nach einem Stackkonzept mit einer zweigeteilten Anode aus einer Nickel-YSZ (Yttrium 
stabilisiertes Zirkondioxid) Anodenfunktionsschicht und einem metallischen Anoden-
substrat überprüft (siehe Kapitel 3.1.3). Ziel der Arbeit ist es, die Eignung der 
metallischen Komponenten für den Einsatz in der SOFC zu überprüfen.  
 
Bisher bestand der Interkonnektor aus einer Keramik. Da ein metallischer Werkstoff 
einfacher und damit günstiger zu verarbeiten, herzustellen und zu fügen ist, soll dieser 
die keramischen Werkstoffe ablösen. Indem man für Interkonnektor und das Anonden-
substrat den selben Werkstoff verwendet, könnte man den Herstellungsprozess verein-
fachen und damit die Herstellungskosten reduzieren. Das Substrat muss im Gegensatz 
zum Interkonnektor jedoch gasdurchlässig sein. Außerdem ist es für die thermische 
Leitfähigkeit und das Gesamtgewicht der Zelle von Vorteil, wenn das Anodensubstrat 
möglichst dünn und damit leicht ist. 
 
Die Einsatzmöglichkeit von Crofer22APU als Interkonnektor- und Substratmaterial 
wird hauptsächlich durch dessen oxidationsbedingte Lebensdauer begrenzt. Genau diese 
wird im Folgenden, nach Besprechung einiger Grundlagen zur Brennstoffzelle und zur 
Hochtemperaturkorrosion, untersucht. Eine weitere Aufgabe ist die Kontaktierung der 
Grenzfläche zwischen dem metallischen Interkonnektor und dem Nickel-YSZ Cermet 
der Anode. Es wird geprüft, ob die Interdiffusion von Eisen und Chrom aus der 
Legierung in das Nickel-YSZ Cermet und von Nickel in die Legierung unter 
bestimmten Bedingungen durch eine passivierende Oxidschicht verhindert werden 
kann. 
Grundlagen und Stand der Technik 
 
11
3 Grundlagen und Stand der Technik 
3.1 Technologie der Brennstoffzellen 
 
Im Jahre 1838 erkannte der Schweizer Chemiker Christian Friedrich Schönbein, dass 
die chemische Energie von Wasserstoff und Sauerstoff in einem galvanischen Element  
direkt in Elektrizität umgewandelt werden kann. Damit entdeckte er das Prinzip der 
Brennstoffzelle. Konstruiert wurde die erste Brennstoffzelle von dem britischen 
Rechtsanwalt und Physiker Sir William Robert Grove im Jahre 1893 [Acres-1]. 
Wasserdampf wurde in einer Batterie in die Bestandteile Wasserstoff und Sauerstoff 
zerlegt. Durch die anschließende Synthese der beiden Stoffe mit Hilfe eines Platin-
katalysators entstand elektrische Spannung, die sich wie bei einer Batterie abgreifen ließ 
[Acres-1, Yamamoto-1]. 
 
Durch die Entdeckung des ersten Dynamos wurde jedoch die Brennstoffzelle verdrängt. 
Der Dynamo lässt sich mit Kraftmaschinen antreiben, die fossile Brennstoffe oder 
regenerative Energien verwenden. Für die Brennstoffzelle hingegen musste der 
benötigte Wasserstoff unter hohem Energieaufwand erzeugt werden und das Verfahren 
war damit unwirtschaftlich. Erst im 20. Jahrhundert wurde die Brennstoffzelle wieder-
entdeckt und zur eigenständigen und zuverlässigen Stromversorgung der Gemini- und 
Apollo-Raumfähren eingesetzt. Der Wasserstoff musste allerdings noch immer 
aufwändig per Elektrolyse hergestellt werden [Acres-1]. Seit den 80er Jahren wurde 
weltweit an diversen Konzepten zur Nutzung der Brennstoffzelle zur nachhaltigen 
Stromerzeugung gearbeitet. Erst in den letzten Jahren wurden Brennstoffzellen 
entwickelt, die mit fossilen Brennstoffen, beispielsweise Methanol, betrieben werden. 
Die Reformierung dieser Brennstoffe erfolgt erst an, bzw. in der Brennstoffzelle. Durch 
die Verwendung dieser energetisch günstiger herstellbaren Brennstoffe entfällt die 
aufwändige Elektrolyse des Wasserstoffs und der Betrieb einer Brennstoffzelle wird 
preiswerter [Kurzweil-1, Song-1]. 
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3.1.1 Funktionsprinzip der Brennstoffzellen 
 
Jede Brennstoffzelle besteht aus einer Anode und einer Kathode, die durch einen 
ionenleitenden Elektrolyten voneinander getrennt sind und über einen äußeren 
elektrischen Leiter Elektronen austauschen (siehe Abbildung 3.1). 
Abbildung 3.1: Funktionsprinzip der Brennstoffzelle [Thyssengas-1] 
 
An der Anode wird z.B. reformiertes Erdgas zugeführt, im einfachsten Fall nur 
Wasserstoff. Die Wasserstoffmoleküle adsorbieren an der Anodenoberfläche und 
dissozieren durch sukzessive Abspaltung von Elektronen in H+ Ionen. Die Elektronen 
fließen über den äußeren elektrischen Leiter zur Kathode, die Wasserstoffionen ( +H ) 
bleiben zurück. Die Sauerstoffmoleküle an der Kathode dissozieren durch Aufnahme 
der Elektronen aus dem Elektrolyten in zweifach negativ geladene Sauerstoffionen, die 
durch den Elektrolyten zur Anode diffundieren. Hier reagieren die Sauerstoffionen mit 
je zwei Wasserstoffionen zu Wasserdampf [Thyssengas-1]. Die elektrische Leistung 
wird am äußeren Leiter abgenommen. Wird anstatt reinem Wasserstoff reformiertes 
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Erdgas als Brennstoff zugeführt, wird als Reaktionsprodukt neben Wasserdampf auch 
Kohlendioxid gebildet [Haile-1, Song-1]. 
 
Durch die direkte Umwandlung von chemischer in elektrische Energie erreicht die 
Brennstoffzelle einen sehr hohen Wirkungsgrad von 45 bis 60 Prozent, der durch die 
Nutzung der Abwärme noch weiter gesteigert werden kann [Acres-1, Haile-1, Song-1, 
Yamamoto-1]. Sie arbeitet nicht mit bewegten Teilen, wodurch weder Verschleiß, noch 
mechanische Beanspruchungen oder Geräusche eine Rolle spielen. Durch den 
modularen Aufbau aus einzelnen, übereinander gestapelten Zellen kann sie sehr einfach 
an die gewünschte Leistung und Betriebsspannung angepasst werden [Lamp-1]. Nicht 
zuletzt ist die Brennstoffzelle sehr umweltfreundlich, da sie bei Wasserstoffbetrieb 
keine Schadstoffe emittiert. Bei Betrieb mit Reformatgas stößt sie deutlich weniger 
Kohlenmonoxid, Kohlendioxid, Schwefeloxide, Kohlenwasserstoffe, Stickoxide und 
Staub aus als bisher übliche Energieumwandlungsanlagen, wie Verbrennungsmotoren 
oder –kraftwerke [Henne-1, Lamp-1]. 
 
 
3.1.2 Brennstoffzellentypen 
 
Die Brennstoffzellentypen werden nach ihrem Elektrolyten und der Betriebstemperatur 
unterschieden. Tabelle 3.1 zeigt die sechs wichtigsten Typen. Die PAFC gehört noch zu 
den Niedrigtemperaturbrennstoffzellen, die MCFC schon zu den Hochtemperaturbrenn-
stoffzellen.  
 
Tabelle 3.1: Brennstoffzellentypen [Acres-1, Haile-1, Song-1, Yamamoto-1] 
Typ Betriebs- temperatur Elektrolyt Brennstoff 
Wirkungs-
grad [%] 
AFC 80°C Kalilauge H2 50-55 
PEMFC 80°C Polymermembran H2 40-50 
DMFC 100°C Polymermembran Methanol 40-55 
Grundlagen und Stand der Technik 
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PAFC 200°C Phosphorsäure Kohle und Erdgas; 
externe Reformierung 40-50 
MCFC 650°C Karbonatschmelzen
 
Kohle und Erdgas; 
externe oder integrierte 
Reformierung 
50-60 
SOFC 800°C 
Yttrium 
stabilisiertes 
Zirkondioxid 
Kohle und Erdgas; 
externe, integrierte oder 
interne Reformierung 
50-60 
 
Bei der AFC (Alkaline Fuel Cell) oder alkalischen Brennstoffzelle müssen hochreine 
Reaktionsgase eingesetzt werden, um eine Degradation von Elektroden und Elektrolyt 
zu vermeiden. Bei der niedrigen Betriebstemperatur sind nur Edelmetallelektroden 
katalytisch aktiv. Diese kostenintensiven Faktoren begrenzen das Einsatzgebiet auf 
spezielle Anwendungen in der Raumfahrt und als transportables System. Der Vorteil 
der AFC liegt in ihrem flüssigen Elektrolyten, der ausgetauscht werden kann, ohne das 
gesamte System zu zerlegen [Acres-1, Song-1]. 
 
Auch bei der PEMFC (Polymer Electrolyte Membran Fuel Cell) oder Polymer-Brenn-
stoffzelle muss das aus Erdgas reformierte Prozessgas gereinigt werden, da die Anlagen 
empfindlich auf das Katalysatorgift Kohlenmonoxid reagieren. Dies und die teure 
Polymermembranfolie auf Nafionbasis, die als Elektrolyt verwendet wird, machen den 
Einsatz einer PEMFC sehr kostspielig. Der Einsatz wird vor allem für mobile 
Anwendungen geprüft, da die PEMFC sehr kurze Aufheiz- und Reaktionszeiten hat 
[Acres-1, Haile-1, Song-1]. 
 
Die DMFC (Direct Methanol Fuel Cell) oder Direktmethanol-Brennstoffzelle wird mit 
flüssigem Methanol betrieben und benötigt keinen vorgeschalteten Reformer. Da 
Methanol als Brennstoff für den Anwender vergleichsweise einfach zu handhaben ist, 
ist sie für mobile Kleinanwendungen besonders geeignet. Allerdings entstehen 
Probleme durch die Methanolpermeation durch den Elektrolyten, der zu einer 
Leistungsabnahme der Zelle führt [Acres-1, Song-1]. 
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Bei der PAFC (Phosphoric Acid Fuel Cell) oder Phosphorsäure-Brennstoffzelle wird 
durch externe Reformierung Methan mit zugesetztem Wasserdampf unter Verwendung 
eines Katalysators in H2 und COx gespalten. Durch den Einsatz von Phosphorsäure als 
Elektrolyt werden hohe Anforderungen an die Qualität und die Säurebeständigkeit der 
Bauteile gestellt. Aufgrund ihrer hohen Leistung soll die PAFC in Heizkraftwerken 
verwendet werden; Demonstrationsanlagen zwischen 1 und 20 MW existieren bereits 
[Acres-1, Song-1]. 
 
Die MCFC (Molten Carbonate Fuel Cell) oder Schmelzkarbonat-Brennstoffzelle hat 
den großen Vorteil, dass sie durch die hohe Arbeitstemperatur von 650°C ohne teure 
Edelmetallkatalysatoren auskommt. Es muss allerdings verfahrenstechnischer Aufwand 
betrieben werden, um ein festes Mischungsverhältnis von CO2 zu O2 auf der 
oxidierenden Gasseite zu erhalten. Eine Verarmung der CO32--Ionen in der Elektrolyt-
schmelze würde zu Leistungsverlusten führen [Song-1]. Außerdem führt die starke 
korrosive Neigung der Karbonatschmelze zu Dichtungsproblemen und verringert die 
Lebensdauer der Brennstoffzelle. Die MCFC steht kurz vor dem kommerziellen Einsatz 
in Heizkraftwerken, Systeme bis 250 kW sind bereits installiert [Acres-1, Haile-1, 
Song-1]. 
 
Die Vorteile der SOFC (Solid Oxide Fuel Cell) beruhen auf ihrer hohen Betriebs-
temperatur im Bereich von 800 bis 1000°C. Die Elektrodenteilreaktionen laufen bei 
diesen Temperaturen mit hohen Geschwindigkeiten ab und man kann deshalb feste 
Elektrolyten verwenden. Außerdem werden keine Edelmetalle zur katalytischen 
Reduktion von Sauerstoff und Oxidation von Wasserstoff benötigt und damit die Kosten 
gesenkt. Weiterhin können billige Brennstoffe, wie Erdgas, Diesel oder Benzin intern 
an der Anode zu H2 und COx reformiert werden. Eine besondere Reinheit des Brenn-
stoffes ist nicht erforderlich [Henne-1]. Allerdings sind bei den hohen Temperaturen 
viele Materialien und Materialpaarungen thermodynamisch nicht mehr stabil und 
unerwünschte Diffusionsprozesse laufen beschleunigt ab. Dies zeigt sich als Alterung 
der Komponenten, was zu veränderten Materialeigenschaften und Leistungseinbußen 
der Zelle führt [Henne-1, Lamp-1, Yamamoto-1].  
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Die drei wesentlichen Bauweisen der SOFC sind das Röhrendesign, die planare Bau-
weise und das monolithische Konzept [Buchkremer-1, Singhal-1+2, Tietz-1]. Im 
Folgenden wird nur auf das planare Design eingegangen, da es eine höhere Stromdichte 
als die anderen beiden Konzepte aufweist. Die Materialien von Kathode, Elektrolyt und 
Anode (zusammen CEA) sind jeweils bei nahezu allen Zelltypen gleich und werden im 
nächsten Kapitel behandelt. Beim planaren Design (siehe Abbildung 3.2) wird eine der 
Zellebenen, also Elektrolyt, Kathode oder Anode deutlich stärker ausgeführt und dient 
als mechanischer Träger der gesamten Zelle. Die weiteren keramischen Zellebenen 
werden aufgesintert. Um diese teure Herstellungsroute zu umgehen, können die Zell-
ebenen möglicherweise durch einfachere und günstigere Verfahren, z.B. Plasmaspritzen 
aufgebracht werden. Die mechanische Unterstützung dieses alternativen Konzepts soll 
durch eine Zweiteilung der Anode in das Anodensubstrat und die Anodenfunktions-
schicht realisiert werden, siehe Abbildung 3.2 rechts unten [Henne-1, Lamp-1, Yama-
moto-1].  
 
 
 
Abbildung 3.2: Varianten des planaren SOFC Zelldesigns (A = Anode, E = Elektrolyt, 
C = Kathode, AS = Anodensubstrat) [Minh-1] 
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3.1.3 Solid Oxide Fuel Cell als Auxiliary Power Unit 
 
In zukünftigen Automobilen soll die kinetische Energie des Motors nur für die Fort-
bewegung eingesetzt werden, anderen elektrischen Verbraucher sollen durch elektro-
chemische Energiewandler wie z.B. Brennstoffzellen gespeist werden [Göschel-1]. Der 
Energiebedarf für Multimediaanwendungen, Klimasteuerung und drive-by-wire wird 
weiter steigen und eine Erhöhung der Bordspannung von 12 auf 42 Volt erfordern. 
Dieser zusätzliche Energiebedarf soll durch eine SOFC als Nebenaggregat (engl. 
Auxiliary Power Unit) gedeckt werden. Im Folgenden sind die wichtigsten Eigen-
schaften einer SOFC als APU aufgelistet [Henne-1, Lamp-1]: 
 
Leistung   6 kW 
Betriebsdauer   5000 h 
Brennstoffausnutzung > 60 % 
Aufheizzeit   < 20 min 
Spezifisches Gewicht  < 4 kg / kW 
Spezifisches Volumen 1 Liter / kW 
 
Anode, Elektrolyt und Kathode bilden zusammen eine sogenannte „Repeating Unit“, 
die beliebig oft aufeinander gestapelt wird und damit einen Brennstoffzellenstapel, 
(engl. Stack, siehe Abbildung 3.3), bildet. Die einzelnen Repeating Units werden durch 
sogenannte Interkonnektoren (engl. bipolar plate) elektrisch leitend miteinander 
verbunden. 
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Abbildung 3.3: Aufbau eines Stacks [Singhal-1] 
 
Die Materialien von Interkonnektor, Kathode, Elektrolyt und Anode werden im 
Folgenden erklärt: 
 
Der Interkonnektor verbindet die einzelnen Zellen und führt die Brenngase zu bzw. 
ab. Er muss bei Betriebstemperatur von etwa 800°C elektrisch leitend und in der 
Anoden- und der Kathodenatmosphäre chemisch stabil sein. Sein thermischer Aus-
dehnungskoeffizienten muss ähnlich dem der keramischen Zellwerkstoffe der Kathode 
sein. Früher wurde eine Lanthanchromitkeramik als Interkonnektorwerkstoff verwendet, 
aber durch die hohen Anforderungen an die Festigkeit des Interkonnektors rücken 
metallische Werkstoffe in den Vordergrund [Quadakkers-1]. Außerdem sind metallische 
Interkonnektoren einfacher zu verarbeiten und zu fügen als keramische und damit 
kostengünstiger herzustellen. Sie besitzen eine höhere thermische und elektrische 
Leitfähigkeit und sind weniger spröde als keramische Interkonnektoren [Antoni-1, 
Haile-1, Hänsel-1, Quadakkers-1]. Der Interkonnektorwerkstoff Crofer22APU ist ein 
ferritischer Stahl. Er weist besonders günstige Korrosionseigenschaften auf und bildet 
wenig flüchtige Chromoxide (CrO3) und Chromoxyhydroxide (CrO2(OH)2). Diese 
flüchtigen Chromspezies „vergiften“ die Grenzfläche zwischen Kathode und Elektrolyt 
und führen zu Leistungsverlusten der Zelle [Badwal-1, Batawi-1, Batawi-2, Gindorf-1, 
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Hilpert-1]. Die Kathodenseite wird durch eine keramische Kontaktschicht elektrisch 
leitend mit dem Interkonnektor verbunden [Antoni-1, Haile-1, Hänsel-1]. 
 
Die Kathode ist die Elektrode der Luftseite. Sie ermöglicht die Reduktion der Sauer-
stoffmoleküle zu Sauerstoffionen und transportiert sie zum Elektrolyt. Um den 
Sauerstoff aufnehmen zu können, muss die Kathode gasdurchlässig, also porös sein. 
Außerdem muss sie elektronen- und ionenleitend sein. Meistens wird ein Perowskit auf 
Basis von LaXSrYMnOZ verwendet, der sich verfahrenstechnisch gut auf den 
Elektrolyten aufbringen lässt [Antoni-1, Haile-1, Singhal-1]. 
 
Der Elektrolyt besteht aus Zirkondioxid (ZrO2), das mit Yttriumoxid dotiert wird, um 
eine Sauerstoffionenleitung bei der Betriebstemperatur von ungefähr 800°C zu 
erreichen. Das Yttrium stabilisierte Zirkondioxid (YSZ) wird bei 1400°C zu einer 
gasundurchlässigen, 10 bis 20 µm dicken Schicht gesintert [Antoni-1, Haile-1, Hänsel-
1]. 
 
Die Anode besteht aus Nickeloxidpulver und Yttrium stabilisiertem Zirkondioxid und 
stellt den mechanischen Träger der Zelle dar. Im Betrieb der SOFC wird das Nickeloxid 
zu metallischem Nickel reduziert und bildet zusammen mit dem YSZ ein sog. „Cermet“ 
(ceramic+metal). Das dadurch bedingte größere Verhältnis zwischen Oberfläche und 
Volumen erlaubt einen hohen elektrochemischen Umsatz [Antoni-1, Haile-1, Hänsel-1]. 
 
An die Anode werden folgende Anforderungen gestellt:  
 
• hohe mechanische Stabilität, 
• Beständigkeit gegen Hochtemperaturoxidation,  
• elektrische Leitfähigkeit des sich unter Betriebsbedingungen bildenden Oxids, 
• thermischer Ausdehnungskoeffizient ähnlich dem des Elektrolyten, 
• Gasdurchlässigkeit, um die Kathode durch den Elektrolyten mit dem Brenngas 
versorgen zu können. 
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In dem, schon im vorhergehenden Kapitel angesprochenem, alternativem Konzept soll 
die mechanische Unterstützung der SOFC durch eine Zweiteilung der Anode in das 
Anodensubstrat und die Anodenfunktionsschicht realisiert werden. Die Gegenüber-
stellung des „klassischen“ mit dem alternativen Stackkonzept zeigt Abbildung 3.4. Die 
SOFC wird durch ein metallisches Anodensubstrat mechanisch gestützt; Anoden-
funktionsschicht, Elektrolyt und Kathode sollen per Plasmaspritzen einfacher und 
günstiger als durch Sintern aufgebracht werden [Henne-1, Lamp-1]. Die Anoden-
funktionsschicht befindet sich zwischen Substrat und Elektrolyt. Sie besteht aus Yttrium 
stabilisiertem Zirkondioxid (YSZ) und Nickeloxid (NiO), welches im Betrieb der SOFC 
zu metallischem Nickel reduziert wird. [Antoni-1, Haile-1, Hänsel-1]. An das Anoden-
substrat werden ähnliche Anforderungen gestellt wie an den Interkonnektor. Das 
Substrat muss bei einer Betriebstemperatur von etwa 800°C elektrisch leitend und in der 
Anodenatmosphäre oxidationsbeständig sein. Der thermische Ausdehnungskoeffizient 
des Anodensubstrats muss ähnlich dem der Anodenfunktionsschicht sein. Zusätzlich 
soll es als mechanischer Träger der Zelle dienen und gasdurchlässig sein, um die 
Anodenfunktionsschicht mit dem Brenngas zu versorgen. Wie beim Interkonnektor 
kann möglicherweise der ferritische Stahl Crofer22APU auch als Anodensubstrat 
eingesetzt werden. 
Abbildung 3.4: Das „klassische“ Stackkonzept (links) und das alternative Konzept 
(rechts) mit der zweigeteilten Anode, die Schichtdicken sind nicht maß-
stabsgetreu (E = Elektrolyt, C = Kathode, A = Anode, AS = Anodensubstrat, 
AFS = Anodenfunktionsschicht, I = Interkonnektor) 
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In der vorliegenden Arbeit wird die Hochtemperaturkorrosion von metallischen Inter-
konnektoren und Anodensubstraten für den Einsatz in Hochtemperatur-Brennstoffzellen 
(SOFCs) untersucht. Für das Gesamtgewicht der Zelle ist es von Vorteil, wenn der 
Interkonnektor und das Anodensubstrat möglichst dünn sind. Das Substrat muss im 
Gegensatz zum Interkonnektor gasdurchlässig, also porös sein. Das hohe Oberfläche-
zu-Volumen-Verhältnis einer solchen Komponente stellt hohe Anforderungen an die 
Oxidationsbeständigkeit des Werkstoffs. Als Basis für die Deutung der experimentellen 
Ergebnisse wird im nächsten Kapitel auf die Grundlagen der Oxidation eingegangen. 
Zur Vereinfachung wird im Folgenden hauptsächlich der Einsatz von metallischen 
Interkonnektoren in SOFCs betrachtet. 
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3.2 Grundlagen der Oxidation metallischer Werkstoffe 
3.2.1 Thermodynamik 
 
In dieser Arbeit wird die Oxidbildung als Folge des Einwirkens korrosiver Gase auf die 
Oberfläche eines Metalls betrachtet, also die chemische Korrosion [Bergmann-2]. Ob 
Korrosion eintritt und sich ein Oxid bildet, hängt von der Änderung der Gibbs’schen 
Energie ab. Die Gibbs’sche Energie wiederum hängt von der Enthalpie und der Entropie 
des Systems ab. Ist die Änderung der Gibbs’schen Energie gleich Null, befindet sich das 
System im Gleichgewicht. Ist die Änderung positiv, ist eine Reaktion unmöglich. Bei 
einer negativen Änderung wird eine Reaktion des Systems eintreten [Birks-1]. 
 
Bei einer chemischen Reaktion zwischen einem Metall M und Sauerstoff O2: 
 
M + O2 = MO2         Gleichung 3.1 
 
ist die Änderung der Gibbs’schen Energie G’ nach [Kofstadt-1] als 
 
∆ G’ = ∆ G 0 + RT ln (a MO2 / a M a O2) definiert.   Gleichung 3.2 
 
∆ G 0 ist die Änderung der freien Gibbs’schen Energie, wenn alle Elemente in ihrem 
Grundzustand vorliegen, R die Gaskonstante, T die Temperatur und a die chemische 
Aktivität.  Letztere beschreibt die Abweichung der Konzentration des Elements M vom 
idealen Lösungsverhalten. Die chemische Aktivität wird definiert durch den 
Partialdruck pi eines Elements i im Gleichgewicht mit dem Partialdruck p0i des reinen 
Elements i:  
 
ai = pi / p0i         Gleichung 3.3
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Damit kann aO2 in Gleichung 3.2 durch den Sauerstoffpartialdruck pO2 ersetzt werden. 
Im Fall eines Gleichgewichts ∆ G’ = 0 koexistieren M und MO2.  
Damit gilt:  
 
∆ G 0 = - RT ln pO2        Gleichung 3.4 
pO2 = exp (-∆ G 0 / RT)      Gleichung 3.5 
 
Diesen Gleichgewichtsdruck bezeichnet man als Zersetzungsdruck des Oxids MO2. Mit 
steigender Temperatur steigt auch der Zersetzungsdruck pO2 und damit nimmt, zu-
mindest aus thermodynamischer Sicht, die Tendenz des Metalls zur Oxidation ab. Die 
Kinetik hingegen bewirkt eine mit steigender Temperatur zunehmende Tendenz des 
Metalls zur Oxidation. Abbildung 3.5, ein sog. „Ellingham Diagramm“, zeigt die freie 
Gibbs’sche Energie für die Oxidbildung verschiedener Elemente in Abhängigkeit von 
der Temperatur. Je größer die freie Gibbs’sche Energie einer Metall/Metalloxid 
Reaktion ist, umso stabiler ist das jeweilige Oxid [Birks-1, Bergmann-2, Kofstad-1]. 
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Abbildung 3.5: Freie Gibbs’sche Energie der Bildung von Metalloxiden in 
Abhängigkeit von der Temperatur (Richardson-Ellingham Diagramm) 
[Bergmann-2] 
Grundlagen und Stand der Technik 
 
25
3.2.2 Kinetik der Oxidation 
 
Die Oxidation beginnt mit der Bildung einzelner Oxidkeime an der Oberfläche des 
Metalls oder einer Legierung, die sich durch hauptsächlich laterales Wachstum aus-
breiten, bis die Metalloberfläche von einer zusammenhängenden Oxidschicht bedeckt 
ist. Durch die Oxidschicht werden die Reaktionspartner Metall und Atmosphäre 
voneinander getrennt [Bergmann-2]. Weiteres Oxidschichtwachstum in Dickenrichtung, 
also senkrecht zur Oberfläche, kann nur erfolgen, wenn Bestandteile eines oder beider 
Reaktionspartner durch die Oxidschicht hindurch transportiert werden. Bei „idealen“, 
poren- und rissfreien Schichten kann dies nur durch Diffusion von Sauerstoffionen nach 
innen oder durch Kationentransport nach außen in der Oxidschicht geschehen [Berg-
mann-2, Kofstad-1]. 
 
Den Wachstumsmechanismus einer porenfreien Oxidschicht zeigt Abbildung 3.6. Die 
Reaktionspartner Metall und Sauerstoff durchwandern das ionische Oxidgitter über 
Gitterdefekte in ionisierter Form; das Metall also als Kation M2+, der Sauerstoff als 
Anion O2-. Die elektrische Neutralität wird durch den Elektronenstrom durch das 
halbleitende Oxidgitter gewahrt [Bergmann-2]. Die Oxidschicht kann durch Diffusion 
der Kationen in Richtung Grenzfläche Oxid/Gasatmosphäre (A) und durch Diffusion 
der Anionen in Richtung Grenzfläche Metall/Oxid (B) wachsen. Häufig weisen die 
Kationen eine höhere Beweglichkeit als die Anionen auf und damit überwiegt Fall A, 
die Kationendiffusion [Birks-1, Bergmann-2, Kofstad-1]. 
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Abbildung 3.6: Deckschichtbildung bei A) hoher Kationenbeweglichkeit, B) hoher 
Anionenbeweglichkeit in den Oxidschichten [Bergmann-2] 
 
Nach der klassischen Theorie nach Wagner [Kofstad-1] hängt die Oxidationsge-
schwindigkeit von der Diffusionsgeschwindigkeit der Ionen bzw. Elektronen durch die 
Oxidschicht ab. Es wird davon ausgegangen, dass an der Grenzfläche zwischen dem 
Oxid und der Atmosphäre das Oxid mit dem Sauerstoff und an der Grenzfläche 
zwischen dem Oxid und dem Metall das Oxid mit dem Metall im thermodynamischen 
Gleichgewicht stehen. Der Partialdruck des Sauerstoffs nimmt von dem Wert der 
Atmosphäre am äußeren Rand der Oxidschicht auf den Wert an der 
Metall/Oxidgrenzfläche ab. Damit ist der nach außen gerichtete Kationenfluss JM per 
Definition gleich, aber entgegengesetzt dem nach innen gerichteten Fluss der 
Kationenleerstellen JV. Unter zu Hilfenahme des Fick’schen Diffusionsgesetzes, gilt:  
 
JM = - JV = DV ((CV’ - CV’’) / x)      Gleichung 3.6 
 
mit der Oxidschichtdicke x, dem Diffusionskoeffizient der Kationenleerstellen DV und 
den Leerstellenkonzentrationen CV’ bzw. CV’’ an der Oxid/Gasgrenzfläche bzw. der 
Metall/Oxidgrenzfläche. Durch das thermodynamische Gleichgewicht an den 
Grenzflächen ist der Ausdruck (CV’ - CV’’) konstant und es gilt: 
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JV = const (dx / dt) = DV ((CV’ - CV’’) / x)     Gleichung 3.7 
 
Durch (dx / dt) = k’ / x mit k’ = DV (CV’ - CV’’) / const und x = 0 zum Zeitpunkt t = 0, 
erhält man das parabolische Zeitgesetz: 
 
x 
2
 = 2 k’ t        Gleichung 3.8 
 
Durch die zunehmende Oxidschichtdicke x verlängert sich der Diffusionsweg für die 
schichtbildenenden Ionen und die Wachstumsgeschwindigkeit nimmt mit der Zeit t ab. 
Dies gilt nur unter der Voraussetzung einer idealen, poren- und rissfreien Oxidschicht, 
deren Wachstum ausschließlich auf Ionendiffusion der Reaktionspartner zurückzu-
führen ist [Birks-1]. Durch Poren und Risse, sowie über Korngrenzen einer realen Oxid-
schicht und durch die Einflüsse der Oberflächenpräparation und Vorbehandlung des 
Metalls können Abweichungen von der parabolischen zu einer linearen Zeitabhängig-
keit auftreten. Weiterhin wird die Zeitabhängigkeit durch flüchtige Spezies und 
erleichterte Diffusion entlang von Korngrenzen beeinflusst [Birks-1, Bergmann-2]. 
 
Im Rahmen dieser Arbeit wird die Hochtemperaturkorrosion von ferritischen 
Chromstählen für den Einsatz in Hochtemperatur-Brennstoffzellen (SOFCs) untersucht. 
Das hohe Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis einer dünnwandigen Legierung stellt hohe 
Anforderungen an die Oxidationsbeständigkeit des Werkstoffs. Als Basis für die 
Deutung der experimentellen Ergebnisse wird im Folgenden erst auf die besonderen 
Anforderungen an metallische Komponenten beim Einsatz in SOFCs und dann auf 
mögliche Legierungszusammensetzungen eingegangen. Zur Vereinfachung wird im 
Folgenden hauptsächlich der Einsatz von metallischen Interkonnektoren in SOFCs 
behandelt. 
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3.3 Werkstoffe für metallische Komponenten von Hochtemperatur-
brennstoffzellen 
3.3.1 Anforderungen an metallische Komponenten von Hochtemperaturbrenn-
stoffzellen 
 
Die wichtigsten Anforderungen an metallische SOFC Interkonnektoren sind [Haile-1, 
Quadakkers-1, Lamp-1]: 
 
•  Mechanische Stabilität,  
•  Langzeitoxidationsstabilität, 
•  hohe elektrische Leitfähigkeit der Oxidschicht und 
•  ein an den Elektrolyten angepasster thermischer Ausdehnungskoeffizient.  
 
Diese Anforderungen gelten ebenso für ein metallisches Anodensubstrat nach dem 
alternativen Stackkonzept mit einer zweigeteilten Anode aus einer Nickel-YSZ Anoden-
funktionsschicht und einem metallischen Anodensubstrat.  
 
Zu Beginn der SOFC-Entwicklung wurde keramisches Lanthanchromit als Inter-
konnektor verwendet, inzwischen haben sich aber metallische Interkonnektoren durch-
gesetzt. Neben ihrer höheren thermischen und elektrischen Leitfähigkeit weisen 
metallische Interkonnektoren eine deutlich höhere Duktilität auf als keramische 
Interkonnektoren. Außerdem sind sie einfacher, und damit kostengünstiger herzustellen, 
zu verarbeiten und zu fügen [Huczkowski-1, Quadakkers-1]. Letzteres ist für den 
Einsatz der SOFC als APU (auxilary power unit) in Fahrzeugen wichtig, bei dem, 
angesichts des scharfen Wettbewerbs, besonders auf Preis, Größe und Gewicht der 
Stacks geachtet werden muss [Lamp-1]. Metall lässt sich deutlich einfacher, günstiger 
und dünner verarbeiten als Keramik. 
 
Edelmetalle wurden als Interkonnektoren- und Anodensubstratwerkstoffe schnell wegen 
ihres Preises zugunsten kommerziell verfügbarer Hochtemperaturlegierungen ausge-
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schlossen. Mögliche kommerzielle Stähle sind MCrAl-Legierungen (M = Ni oder Fe), 
die bei Temperaturen um 800°C eine langsam wachsende, schützende Oxidschicht 
bilden [England-1]. Davon kommen Legierungen auf Ni-Basis aufgrund ihres zu hohen 
thermischen Ausdehnungskoeffizienten nicht in Frage. Unter diesem Aspekt eignen sich 
FeCrAl-Legierungen als Interkonnektoren- und Anodensubstratwerkstoff, da ihr 
niedriger thermischer Ausdehnungskoeffizient nahe dem der keramischen 
Komponenten der SOFC liegt. FeCrAl-Legierungen bilden langsam wachsende, 
schützende Aluminiumoxidschichten, die aber wegen der geringen elektrischen Leit-
fähigkeit dieser Aluminiumoxidschichten als Interkonnektorwerkstoffe nicht in Frage 
kommen [England-1, Huczkowski-1, Quadakkers-1 und –2, Yamamoto-1]. 
 
Als Interkonnektoren- und Anodensubstratwerkstoff haben sich schließlich ferritische, 
chromoxidbildende FeCr-Legierungen durchgesetzt. Sie stellen einen sinnvollen 
Kompromiss aus einer ausreichenden Oxidationsbeständigkeit, einem der Anode 
angepassten thermischen Ausdehnungskoeffizienten und einer relativ hohen 
elektrischen Leitfähigkeit der Oxidschicht dar [Huczkowski-1, Quadakkers-1, Wier-1]. 
 
 
3.3.2 Ferritische chromoxidbildende Legierungen für metallische Inter-
konnektoren 
 
Ferritische FeCr-Stähle mit weniger als 5 Gew.-% Chrom bilden bei Auslagerung in 
Luft zwischen 700°C und 1000°C Eisenoxid und/oder Fe/Cr-Spinell. Ab 17 Gew.-% 
Chrom bildet sich ausschließlich Chromoxid; man spricht von hochlegierten Stählen. 
Außerdem ist zu beachten, dass sich oberhalb von 851°C bei Chromgehalten unter ca. 
12 At.-% der Ferrit zu Austenit (γ-Fe) umwandelt. Damit ändert sich sowohl die 
Oxidationsbeständigkeit, als auch der thermische Ausdehnungskoeffizient (siehe 
Abbildung 3.7) [Huczkowski-1]. 
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Abbildung 3.7: FeCr-Phasendiagramm [Fact Sage-1] 
 
Chromoxidschichten auf klassischen ferritischen FeCr-Stählen zeigen häufig hohe 
Wachstumsraten und ungenügende Haftung der Oxidschichten, so dass diese Werk-
stoffe als Interkonnektorwerkstoffe nicht in Frage kommen.  Für anspruchsvolle Hoch-
temperaturanwendungen typische, ferritische chromoxidbildende FeCr-Legierungen 
enthalten deshalb einige Zusätze, z.B. reaktive Elemente (RE) wie Zr, Hf, Y, La oder 
Ce, die die Oxidschichtwachstumsrate begrenzen und die Haftung der Oxidschicht auf 
der Legierung verbessern [Quadakkers-1]. Weitere wichtige Legierungsbestandteile 
sind Aluminium und Silizium, die als Desoxidationsmittel bei der Stahlherstellung bis 
zu jeweils ca. 1 Gew.-% zugegeben werden. Bei geringeren Konzentrationen dieser 
Elemente können keine schützenden Oxidschichten auf der Basis von Aluminiumoxid 
oder Siliziumoxid gebildet werden. Man beobachtet statt dessen ausgeprägte innere 
Oxidation dieser Elemente unterhalb der Chromoxidschicht. Übersteigt der Al- 
und/oder Si-Gehalt in der Legierung etwa 1 Gew.-%, kann sich eine äußere Aluminium- 
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bzw. Siliziumoxidschicht bilden, die elektrisch isolierend wirkt. Ti kann bei niedrigen 
Sauerstoffpartialdrücken im Chromoxid gelöst werden [Huczkowski-1, Quadakkers-1]. 
 
Bei Auslagerung in Luft bilden die meisten ferritischen FeCr-Stähle eine schützende, 
aber defektbehaftete Chromoxidschicht mit Leerstellen und Hohlräumen an der Oxid-
schicht/Metall Grenzfläche. Diese Defekte sind durch die schnelle nach außen 
gerichtete Chromdiffusion bedingt und können zu ungenügender Oxidhaftung und zum 
Abplatzen der Schicht führen [Quadakkers-1]. In wasserstoff- bzw. wasserdampf-
haltigen Atmosphären, die auf der Brenngasseite der SOFC vorliegen, bilden sich 
ebenfalls Oxidschichten vergleichbarer Zusammensetzungen und Morphologie, jedoch 
wird eine deutlich verbesserte Oxidhaftung beobachtet [Horita-1]. 
 
 
3.3.3 Der ferritische Stahl Crofer22APU 
 
[Piron-1-3, Quadakkers-4] untersuchten eine Reihe von ferritischen Stählen mit 
verschiedenen Chromgehalten und unterschiedlichen Zusätzen von reaktiven Elementen 
im Hinblick auf ihre Eignung als metallische Interkonnektormaterialien. Reaktive 
Elemente verringern die Oxidationsrate des Chromoxids und verbessern seine Haftung. 
Untersucht wurden zum Vergleich unter anderem die Stähle 1.509, 1.4742, ZMG232 
und die Legierung 446.  Mit diesen Erkenntnissen wurde ein hinsichtlich Oxidschicht-
wachstumsrate und Oxidschichthaftung optimierter halbkommerzieller Stahl JS-3 
entwickelt (Zusammensetzung siehe Anhang). Der vollständig kommerzialisierte 
Nachfolger Crofer22APU wird von ThyssenKrupp VDM hergestellt [Hojda-1]. Die 
nominelle chemische Zusammensetzung zeigt Tabelle 3.2. 
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Tabelle 3.2: Nominelle chemische Zusammensetzung von Crofer22APU in Gew.-% 
[ThyssenKrupp-1] 
 
 Fe Cr C Mn Si Cu P Ti La Al 
min. Rest 20.0 - 0.3 0.55 - - 0.03 0.04 0.11 
max. Rest 24.0 0.03 0.8 0.7 0.5 0.05 0.2 0.2 0.12 
 
Crofer22APU enthält ein großes Chromreservoir von ca. 22 Prozent um lange eine 
schützende Chromoxidschicht bilden zu können [Hojda-1]. Der thermische Aus-
dehnungskoeffizient des Stahls nimmt mit zunehmendem Chromgehalt ab und ist bei 
ca. 22 Prozent an die Wärmeausdehnung des Anodensubstrats angepasst. Geringe 
Manganzusätze führen zu einer Cr/Mn-Spinellbildung oberhalb der Chromoxidschicht, 
die die Vergiftung der Grenzfläche zwischen Kathode und Elektrolyt durch flüchtige 
Chromspezies (CrO3, CrO2(OH)2) reduziert. Diese Beeinträchtigung der Kathode würde 
zu Leistungsverlusten der Zelle führen [Hilpert-1]. Durch Zusätze von Reaktiven 
Elementen (RE) wird die Oxidationsrate verringert. Aus den verschiedenen RE wurde 
Lanthan ausgewählt, da es keine intermetallischen Phasen mit Eisen bildet und sich 
daher homogen verteilen kann [Quadakkers-1]. Geringe Titanzusätze führen zu feinen 
Titanoxidausscheidungen knapp unter der Oxidschicht, die auf die Legierungsmatrix 
verstärkend wirken und dadurch oxidationsinduzierte Verformungen hemmen. Die 
Elemente Aluminium und Silizium sollten mit möglichst geringen Gehalten im 
Werkstoff vorhanden sein, da sie ansonsten jeweils eine elektrisch isolierende Oxid-
schicht bilden und damit als Sperrschicht in Richtung Anode wirken würden. Weiterhin 
erhöhen  Aluminium und Silizium die Oxidationsrate des Chromoxids und oxidieren 
durch innere Oxidation unterhalb der Chromoxidschicht [Huczkowski-1, Piron-1-3, 
Quadakkers-1+4]. 
 
Crofer22APU wird schmelzmetallurgisch hergestellt und bei konstanter Temperatur 
warmgewalzt. Für die anschließende Weiterverarbeitung ist Crofer22APU genauso 
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einfach zu handhaben wie ein Standard-Edelstahl; er lässt sich problemlos umformen 
und mit Rillen oder anderen Oberflächenstrukturen versehen [ThyssenKrupp-1]. 
 
Aus [Huczkowski-1] ist bekannt, dass bei Crofer22APU Blechen in Luft bei 800°C und 
900°C das Oxidationsverhalten des Werkstoffes von der Dicke des Bleches abhängt. Je 
dicker das Blech, desto geringer ist die Oxidationsrate. Da Crofer22APU als Inter-
konnektor eingesetzt werden soll und sowohl Luft, als auch Brenngas ausgesetzt wird, 
wurden in der vorliegenden Arbeit Versuche in simuliertem Anodengas (H2/H2O) 
durchgeführt. Zum Verhalten des Crofer22APU an Luft liegen in [Huczkowski-1] viele 
Erkenntnisse vor, einzelne neue Versuche folgen in dieser Arbeit.  
 
Crofer22APU soll nicht nur als Interkonnektor, sondern auch als Anodensubstrat nach 
einem alternativen Stackkonzept mit einer zweigeteilten Anode aus einer Nickel-YSZ 
Anodenfunktionsschicht und einem metallischen Anodensubstrat verwendet werden. 
Aufgrund der für Substrate geforderten Gasdurchlässigkeit (siehe Kapitel 3.1.3) sind 
nun nicht nur Bleche, sondern auch Drähte, Gestricke und pulvermetallurgisch 
hergestellte (PM-) Folien untersucht worden. Zusätzlich wurde ein für aluminiumoxid-
bildende Stähle entwickeltes und auf Crofer22APU angepasstes Modell zur 
Abschätzung der Lebensdauer an Luft auf seine Anwendbarkeit in H2/H2O-
Atmosphären überprüft. Die Grundzüge dieser Lebensdauermodelle folgen im nächsten 
Abschnitt. Eine weitere Aufgabe bei der Entwicklung eines metallischen 
Interkonnektors bzw. eines metallischen Anodensubstrats ist die Kontaktierung seiner 
Grenzfläche zur Anode bzw. zur Anodenfunktionsschicht aus Nickel-YSZ Cermet. 
 
Grundlagen und Stand der Technik 
 
34
3.4 Lebensdauervorhersage für ferritische Stähle unter oxidieren-
den Bedingungen 
3.4.1 Aluminiumoxidbildende Stähle 
 
Die oxidationsbedingten Lebensdauergrenzen von chrom- bzw. aluminiumoxid-
bildenden ferritischen Stählen werden bei Hochtemperatureinsatz durch die Bildungs-
kinetik der schützenden Oxidschicht bestimmt. Durch Deckschichtbildung und das 
Ausheilen von Defekten verarmen die deckschichtbildenden Elemente Cr und Al in der 
Legierung. Wenn sich die bisher schützende Aluminium- oder Chromoxidschicht durch 
Verarmen der Elemente Al oder Cr nicht mehr bilden kann, bildet sich statt dessen eine 
nicht-schützende, schnell wachsende Eisenoxidschicht. Dieses Phänomen wird als 
„breakaway“ bezeichnet. 
 
Für dünne Komponenten aus aluminiumoxidbildenden Stählen existiert ein Modell 
[Gurrappa-1], das die Lebensdauer anhand der Aluminiumverarmung in der Legierung 
vorhersagt. Durch Oxidschichtwachstum, Abplatzen und Ausheilen von Rissen sinkt der 
Aluminiumgehalt des Werkstoffs. Erreicht er einen bestimmten Wert, die „kritische 
Konzentration“, tritt Eisenoxidbildung, also breakaway auf. Die Lebensdauer, also die 
Zeit bis zum breakaway, kann als Funktion der Temperatur, der Probendicke und der 
ursprünglichen Aluminiumkonzentration des Stahls berechnet werden. Dabei geht man 
von drei Annahmen aus: 
 
• Die Aluminiumverarmung der Legierung durch Oxidschichtbildung führt nicht 
zu einem deutlichen Gradienten der Aluminiumkonzentration direkt unter der 
Oxidschicht. Das Profil der Aluminiumkonzentration in der Legierung wird als 
ideal flach angenommen, da die schnelle Aluminiumdiffusion bei nicht zu 
dicken Blechen zu raschem Konzentrationsausgleich innerhalb der metallischen 
Matrix führt. 
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• Die Oxidschicht platzt ab dem ersten Moment des breakaway auf der gesamten 
Probenoberfläche ab. Die Reoxidation (erneute Oxidation) findet dann auf einer 
frischen, metallischen Oberfläche statt. 
• Es bildet sich ausschließlich Al2O3. 
 
Die Lebensdauer als Funktion der Probendicke und der ursprünglichen Aluminium-
konzentration kann wie folgt berechnet werden [Gurrappa-1, Naumenko-1]: 
 
      
    Gleichung 3.9 
 
 
tB  : Zeit bis zum Auftreten von breakaway Oxidation in h 
C0  : ursprüngliche Aluminiumkonzentration des Stahls in Gew.-% 
CB  : kritische Aluminiumkonzentration für das Auftreten von breakaway in  
   Gew.-% 
ρ  : Dichte der Legierung in mg / cm3 
d  : Dicke einer Probe mit unendlicher Länge und Breite in cm 
k  : Oxidationskonstante, k = ∆m t-n 
∆m  : Flächenbezogene Massenänderung in  mg/cm² 
t  : Zeit in h 
n  : Exponent der Oxidationsrate, im Falle eines parabolischen Zeitgesetz  
              gilt n = ½ 
 
Gleichung 3.9 gilt für Bleche der Dicke d mit unendlicher Abmessung. Für reale 
Bauteile muss der Wert d durch einen Faktor f = 2·Volumen / Oberfläche ersetzt werden 
[Gurrappa-1]. 
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3.4.2 Chromoxidbildende Stähle  
 
Das Oxidationsverhalten von chromoxidbildenden Stählen an Luft wurde in 
[Huczkowski-1] am Beispiel von Crofer22APU, JS-3, ZMG232, Legierung 446 und 
vielen anderen untersucht. Es zeigte sich, dass die Oxidationsrate nicht nur von den 
deckschichtbildenden Elementen Chrom und Mangan abhängt, sondern auch von den 
Legierungszusätzen Silizium und Aluminium. 
 
Nach Wagners klassischer Oxidationstheorie [Kofstad-1] erfolgt das Oxidschicht-
wachstum nach einer parabolischen Zeitabhängigkeit, wenn die Oxidation durch die 
Diffusion von Metall- und/oder Sauerstoffionen durch das Oxidgitter gesteuert wird. 
Wenn x die Oxidschichtdicke ist, t die Zeit und k’ die parabolische Zeitkonstante, dann 
gilt: 
x 
2
 = k´ · t         Gleichung 3.10 
 
 
Die Oxidschichtdicke x wird üblicherweise durch die Sauerstoffaufnahme pro 
Fläche ∆m ersetzt. 
 
(∆m)2 = kp · t 1/2       Gleichung 3.11 
 
Chromoxidbildende Legierungen folgen dieser Abhängigkeit nur bedingt, da das 
Wachstum der Chromoxidschicht über schnelle Diffusionswege, z.B. entlang von 
Korngrenzen erfolgt [Hänsel-1]. 
 
Im Rahmen dieser Arbeit wird Gleichung 3.9 durch den Molenbruch 2,3 für eine 
zweiphasige Oxidschicht aus Chromoxid und Chrom-Mangan-Spinell im Verhältnis 1:1 
an Crofer22APU angepasst (siehe Gleichung 3.12). Das unterschiedliche Oxidations-
verhalten des Werkstoffs in Luft und simuliertem Anodengas wird durch veränderte 
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Oxidationskonstanten k und n abgebildet. Die Werte für k und n werden aus 
Oxidationsversuchen gewonnen. 
n
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    Gleichung 3.12 
 
Wird von einer Oxidschicht aus reinem Chromoxid ausgegangen, so beträgt der 
Molenbruch 2,168. 
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3.5 Interdiffusion und Kontaktierung zwischen Interkonnektor und 
Anode bzw. Anodensubstrat und Anodenfunktionsschicht 
 
In diesem Kapitel wird die Kontaktierung des Crofer22APU Interkonnektors an die 
Nickel-YSZ Anode, bzw. die Kontaktierung des Crofer22APU Anodensubstrats an die 
Nickel-YSZ Anodenfunktionsschicht beim alternativen Stackkonzept mit einer zweige-
teilten Anode untersucht. Der Materialverbund soll einerseits eine hohe Festigkeit auf-
weisen, andererseits müssen Reaktionen zwischen dem Stahl und dem Nickel-YSZ 
Cermet, die zu negativen Einflüssen auf die Zellleistung oder die Lebensdauer führen, 
vermieden werden. Die Interdiffusion von Eisen und Chrom (aus der Legierung) in das 
Ni-YSZ Cermet können zum Verlust der katalytischen Wirkung des Nickels führen. Die 
Interdiffusion von Nickel würde eine Austenitisierung von Crofer22APU bewirken. 
Damit würde sich sein Ausdehnungskoeffizient gegenüber den anderen Komponenten 
der SOFC ändern und die strukturelle Integrität des Zellverbundes gefährden. Im 
Rahmen dieser Arbeit wird Diffusionshemmung durch eine passivierende Oxidschicht 
untersucht. 
Grundlagen und Stand der Technik 
 
39
3.6 Zusammenfassung der Grundlagen 
 
Für den Einsatz in SOFCs sind für Interkonnektoren vermehrt metallische Werkstoffe, 
vor allem ferritische, chromoxidbildende Eisenchromlegierungen, vorgesehen. Im 
Vergleich mit anderen kommerziellen, ferritischen FeCr-Legierungen, erfüllt die 
Speziallegierung Crofer22APU die an metallische Komponenten der SOFC gestellten 
Anforderungen besonders gut. Crofer22APU soll nicht nur als Interkonnektor, sondern 
auch als Anodensubstrat nach einem alternativen Stackkonzept mit einer zweigeteilten 
Anode aus einer Nickel-YSZ Cermet Anodenfunktionsschicht und einem metallischen 
Anodensubstrat verwendet werden. 
 
Der Automobilindustrie ist es sehr wichtig, dass Größe, Gewicht und Preis der Brenn-
stoffzellen weiter verringert werden. Dies soll u.a. über reduzierte Interkonnektoren- 
und Substratdicken geschehen. Deswegen ist die Untersuchung des Verhaltens von 
dünnen Komponenten bei Betriebstemperaturen der SOFC von großer Bedeutung. Für 
FeCrAl-Legierungen existiert ein Berechnungsmodell, das die Lebensdauer in 
Abhängigkeit von der Probendicke vorhersagt. In dieser Arbeit wurde ein solches 
Modell auch für chromoxidbildende Legierungen in H2/H2O-Atmosphären entwickelt. 
 
Eine weitere Aufgabe stellt die Kontaktierung des Crofer22APU Interkonnektors an die 
Nickel-YSZ Anode, bzw. die Kontaktierung des Crofer22APU Anodensubstrats an die 
Nickel-YSZ Anodenfunktionsschicht dar. Es wird geprüft, ob die Interdiffusion von 
Eisen und Chrom aus der Legierung in das Ni-YSZ Cermet und von Nickel in die 
Legierung unter bestimmten Bedingungen durch eine passivierende Oxidschicht 
verhindert werden kann. 
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4 Experimentelle Untersuchungen 
4.1 Werkstoffauswahl und Werkstoffabmessungen 
 
Die Oxidationsversuche wurden mit Crofer22APU in Form von Blechen, Drähten und 
pulvermetallurgisch hergestellten Folien (PM-Folien) mit jeweils unterschiedlicher 
Dicke, Durchmesser bzw. Partikelgröße durchgeführt. So konnte anhand der drei 
Grundgeometrien Blech, Draht und Kugel die Geometrieabhängigkeit des Oxidations-
verhaltens untersucht werden. Außerdem sind die drei Geometrien Grundlage 
verschiedener Designvariationen des gasdurchlässigen Anodensubstrats als Lochblech, 
Drahtgestrick oder PM-Folie (siehe Kap. 3.1.3). Sämtliche Proben entstammen 
derselben Charge. Es wurden Bleche der Dicke 0,5mm, 0,3 mm und 0,1 mm untersucht; 
Tabelle 4.1 listet die chemische Zusammensetzung der Bleche auf. Die Drähte liegen 
mit den Durchmessern 0,23 mm, 0,16 mm, 0,12 mm, 0,08 mm und 0,04 mm vor (siehe 
Tabelle 4.2). 
 
Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Bleche in Gew.-% 
(gemessen durch die Zentralabteilung für Chemische Analysen des FZ 
Jülich mittels Atomemissionsspektroskopie) 
 
Probenbezeichnung 
und Dicke 
JMB: 0,1 mm JMC: 0,3 mm JMD: 0,5 mm 
Cr 23,1 
 
 22,6 23,0 
Fe 76,1 76,7 76,2 
Al 0,12 0,12 0,12 
La 0,074 0,07 0,077 
Mn 0,40 0,40 0,40 
Si 0,073 0,056 0,067 
Ti 0,080 0,072 0,076 
C 0,03 0,03 0,03 
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Tabelle 4.2: Bezeichnung der untersuchten Drähte (gemessen durch die Zentral-
abteilung für Chemische Analysen des FZ Jülich mittels Atomemissions-
spektroskopie) 
 
Proben-
bezeichnung 
JYB JYA JXZ JXY JXX 
Länge 1 m 1 m 1 m 1 m 1 m 
Durchmesser 0,04 mm 0,08 mm 0,12 mm 0,16 mm 0,23 mm 
 
Die Bleche wurden von ThyssenKrupp VDM GmbH hergestellt. Dazu wird der 
Werkstoff Crofer22APU schmelzmetallurgisch hergestellt und in Blöcke gegossen. Die 
Blöcke werden entzundert, vorgewalzt, zwischengeglüht und anschließend auf die 
gewünschten Dicken gewalzt. Auch die Drähte werden von der Firma ThyssenKrupp 
produziert. Sie sind weichgeglüht und blankgezogen [Hodja-1, ThyssenKrupp-2]. 
 
Die pulvermetallurgisch hergestellten Folien (PM-Folien) werden aus Crofer22APU 
Pulver mit den Partikelgrößen 20 bis 53 µm und 80 bis 150 µm gegossen. Die 
Herstellung erfolgt am Forschungszentrum Jülich, IWV-1. Das Foliengießen (siehe 
Abbildung 4.1) ist ein Nasspulververfahren, bei dem das Rohstoffpulver in einer 
Binderlösung zu Schlicker verarbeitet wird [Brandner-1]. Dieser Schlicker wird durch 
einen variablen Öffnungsspalt aus einem Vorratsbehälter in eine Gießkammer 
abgelassen. Die Höhe dieses Spaltes wird durch den Vorrakel eingestellt. Unter der 
Gießkammer wird eine Trägerfolie mit konstanter Geschwindigkeit auf einer ebenen 
Unterlage durchgeführt. Der Schlicker läuft gleichmäßig aus dem Spalt auf die Träger-
folie. Mit Hilfe einer Schneide, dem Doktor Blade, wird die Schlickerschicht auf die 
gewünschte Foliendicke glatt gestrichen [Brandner-1]. 
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Abbildung 4.1: Schematische Zeichnung zum Foliengießverfahren [Brandner-1] 
 
Nach dem Gießen werden die Folien gesintert, d.h. die einzelnen Partikel werden durch 
wärmeinduzierte diffusive Stofftransportvorgänge miteinander verbunden. Tabelle 4.3 
zeigt die Übersicht der verwendeten PM-Folien mit ihrer Ausgangspartikelgröße und 
den Sinterbedingungen. Die aus den unterschiedlichen Sinterbedingungen 
resultierenden unterschiedlichen Chrom- und Mangangehalte der PM-Folien zeigt 
Tabelle 4.4. Die Begründung für das völlige Verschwinden des Mangans aus der in 
Vakuum (10-5 mbar) gesinterten Folie liegt bei dem hohen Dampfdruck des Mangans. 
Die feinen Folien (Partikelgröße 20-53 µm) sind durch die gleichmäßigere Oberfläche 
besser zu beschichten als die groben (Partikelgröße 80-150 µm). Die Beschichtbarkeit 
ist für das alternative Stackkonzept von Bedeutung. Für das alternative Stackkonzept 
soll auf das Anodensubstrat, zB. in Form einer Folie, die Anodenfunktionsschicht per 
Plasmaspritzen aufgebracht werden. Für das Plasmaspritzen werden möglichst ebene 
Oberflächen benötigt. 
 
Tabelle 4.3: Partikelgröße und Sinterbedingungen der untersuchten PM-Folien 
[Brandner-1] 
 
Proben-
bezeichnung 
Partikelgröße 
[µm] 
Sinter-
atmosphäre 
Sinter-
temperatur 
[°C] 
Sinter- 
dauer [h] 
KBB 20-53 Vakuum 1250 3 
KBC 20-53 Ar 1250 3 
KBD 20-53 H2 1280 1 
KAL 80-150 Ar 1250 3 
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Tabelle 4.4: Chrom- und Mangangehalt der untersuchten PM-Folien (gemessen durch 
die Zentralabteilung für Chemische Analysen des FZ Jülich mittels 
Atomemissionsspektroskopie) 
 
Batch-
bezeichnung 
Chromgehalt 
nach Sinterung 
Mangangehalt 
nach Sinterung 
KBD 22 Massen-% 0,35 Massen-% 
KBC 20 Massen-% 0,42 Massen-% 
KBB 18 Massen-% < 0,1 Massen-% 
KAL 20 Massen-% 0,38 Massen-% 
 
 
4.2 Probenpräparation für die Oxidationsuntersuchungen 
 
Die Bleche und Folien wurden von den gelieferten Platten auf die Maße 10x20 mm 
zugeschnitten und es wurde ein 2 mm Loch nahe der Kante gebohrt, um sie im Ofen 
aufzuhängen. Die Bleche wurden mit SiC Papier auf Körnung 1200 geschliffen. Die 
Drähte wurden auf eine Länge von 1 Meter abgeschnitten und spiralenförmig 
aufgewickelt. Alle Proben wurden vor der Oxidation mit Ethanol entfettet. 
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4.3 Oxidationsversuche 
 
Für die meisten Experimente wurden die Bedingungen an der Anodenseite der SOFC in 
einem Rohrofen nachgebildet. Es wurde simuliertes Anodengas verwendet, ein Gas, 
welches aus 94% Argon, 4% Wasserstoff und 2% Wasserdampf besteht. Weitere 
Versuche wurden unter feuchtem simuliertem Anodengas (76% Argon, 4% Wasserstoff 
und 20% Wasserdampf) oder in kohlenstoffhaltigem simuliertem Anodengas (84% 
Argon, 4% Wasserstoff 10% Kohlenmonoxid und 2% Wasserdampf) durchgeführt. 
Argon ist ein Inertgas und hat keinen Einfluss auf das Oxidationsverhalten. Für einzelne 
Versuche wurden die Bedingungen an der Kathodenseite der Zelle simuliert, also Luft-
atmosphäre. Die Versuche wurden bei 800°C und 900°C durchgeführt. 800°C entspricht 
den Betriebsbedingungen der SOFC, etwas erhöhte Temperaturen von 900°C können 
während der Herstellung, z.B beim Fügen auftreten. Die meisten Versuche wurden über 
einen Zeitraum von 1000 Stunden durchgeführt, in Ausnahmefällen bis zu 6000 
Stunden.  
 
Die Proben wurden alle 100h auf Raumtemperatur abgekühlt und gewogen. Durch das 
Wiegen wird die Gewichtszunahme der Probe ermittelt, die durch Sauerstoffaufnahme 
aus der Atmosphäre ein Maß für das Oxidschichtwachstum ist.  
 
Um die Oxidschichtbildungsmechanismen in den frühen Phasen der Oxidation in 
Sauerstoff und simuliertem Anodengas  zu vergleichen, wurden SNMS (Sekundär-
neutralteilchen-Massenspektrometrie) Tracer Untersuchungen durchgeführt. Bleche 
wurden zweistufig in Ar, 20 % 16O2 / Ar, 20 % 18O2  bzw. in Ar, 4 % H2, 2 % H216O / 
Ar, 4 % H2, 2 % H218O mit 18O als Tracer bei 900°C oxidiert und per SNMS analysiert. 
Die Oxidationsdauer war 1 und 2 Stunden bzw. 2 und 4 Stunden. Die Proben waren auf 
die Größe 10 x 10 mm zugeschnitten und auf 1 µm poliert 
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4.4 Mikrostrukturanalyse 
 
Nach den Oxidationsversuchen wurden die Proben einer Reihe von Untersuchungen 
unterzogen um Aufbau und Zusammensetzung der während der Auslagerung aufge-
wachsenen Oxidschichten zu studieren. Dazu gehören die Auflichtmikroskopie und die 
rasterelektronenmikroskopische Untersuchung (REM) mit angekoppelter energie-
dispersiven Röntgenanalytik (EDX: Energy Dispersive X-Ray). Für die metallo-
graphischen Analysen wurden die Proben gereinigt, halbiert, mit Gold besputtert, 
galvanisch vernickelt (als Schutz und heller Kontrast zwischen dunkler Oxidschicht und 
dunkler Einbettmasse), in Kunstharz (Araldite DBF und Härter REN) kalt eingebettet 
und die Oberfläche poliert. 
 
Für die Bilddarstellung im REM werden absorbierte Elektronen benutzt (BEI: 
Backscattered Electron Image). So ergibt sich ein Hell-Dunkel-Kontrast über die unter-
schiedlichen mittleren Massen der verschiedenen Phasen, da der Rückstreueffekt von 
der Ordnungszahl der Atome an der Oberfläche abhängig ist. Das EDX-Röntgen-
spektrometer verfügt über einen Detektor für Röntgenstrahlung. Über die Spektrallinien 
des Röntgenspektrums kann die Elementzusammensetzung an einem Punkt der Probe 
identifiziert und über ihre Intensität innerhalb bestimmter Grenzen auch quantifiziert 
werden. 
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5 Ergebnisse und Diskussion der Oxidationsversuche 
 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Rechenmodell zur Vorhersage der Lebensdauer von 
Blechen aus aluminium- und chromoxidbildenden Legierungen in Luft in Abhängigkeit 
von der Blechdicke weiterentwickelt. Das Modell wurde so modifiziert, dass es sich auf 
die Lebensdauervorhersage von Komponenten aus Crofer22APU in H2/H2O-
Atmosphären anwenden lässt. Weiterhin wurde der Einfluss der Komponenten-
geometrie in das Modell integriert. Hierfür wurden zahlreiche Oxidationsversuche mit 
Crofer22APU Proben unterschiedlicher Geometrie in verschiedenen Atmosphären 
durchgeführt.  
 
Um das für diese Lebensdauervorhersage nötige Grundverständnis der Hochtemperatur-
korrosion von ferritischen chromhaltigen Stählen zu gewinnen, wurde Crofer22APU als 
 
• Bleche der Dicke 0,1, 0,3 und 0,5 mm, 
• Drähte der Durchmesser 0,04, 0,08, 0,12, 0,16 und 0,23 mm und 
• als pulvermetallurgisch hergestellte Folien der Partikelfraktionen 20-53µm und 
80-150µm untersucht. 
 
Die Oxidationsversuche wurden bei 800°C und 900°C in 
 
• simuliertem Anodengas, 
• feuchtem simuliertem Anodengas, 
• CO-haltigem simuliertem Anodengas und 
• in Luft durchgeführt. 
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5.1 Verhalten von Crofer22APU Blechen in simuliertem Anodengas 
5.1.1 Oxidationsverhalten von Crofer22APU Blechen bei 800°C 
 
Abbildung 5.1 zeigt die Gewichtsänderung dreier Crofer22APU Bleche mit den Dicken 
0,1, 0,3 und 0,5 mm bei Oxidation in simuliertem Anodengas (4 % Wasserstoff, 2 % 
Wasser, 96 % Argon) bei 800°C. Die beiden dickeren Bleche zeigen eine sehr ähnliche 
Gewichtszunahme als Funktion der Zeit. Die Rate der Gewichtszunahme des 0,1 mm 
Blechs verlangsamt sich nach ca. 600 Stunden gegenüber den anderen beiden. Die 
Querschliffe der Proben nach der Auslagerung zeigt Abbildung 5.2. Die Oxidschichten 
der drei Proben bestehen jeweils aus einer äußeren Chrom-Mangan-Spinellschicht und 
einer inneren Chromoxidschicht. Die beiden Schichten sind durch einen Porensaum 
getrennt. Auf der Oxidoberfläche befinden sich whisker. Unterhalb der Oxidschicht ist 
in der Legierung ein Bereich mit innerer Oxidation aus Siliziumoxid direkt an der 
Grenzfläche Oxidschicht/Metall und Aluminiumoxid weiter innen in der Legierung zu 
erkennen. Die Dicken der Oxidschichten sind ähnlich, nur die des 0,5 mm Blechs ist um 
ca. 1 µm (ca. 30%) dicker als die der anderen beiden.  
Abbildung 5.1: Gewichtsänderungskurven von Crofer22APU Blechen verschiedener 
Dicke während der Auslagerung bei 800°C  in simuliertem Anodengas 
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Abbildung 5.2: REM-Aufnahmen (BEI) von Querschliffen verschieden dicker 
Crofer22APU Bleche nach 1000 Stunden Oxidation bei 800°C in 
simuliertem Anodengas 
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5.1.2 Oxidationsverhalten von Crofer22APU Blechen bei 900°C 
 
Abbildung 5.3 zeigt die Gewichtsänderungskurven der drei Crofer22APU Bleche 
verschiedener Dicke nach 4600 Stunden Oxidation in simuliertem Anodengas bei 
900°C. Die Proben zeigen eine sehr ähnliche Gewichtszunahme über die Zeit, die 0,1 
mm dicke Probe zeigt jedoch nach 4600h breakaway (siehe Abbildung 5.4). Die Quer-
schliffe der Proben nach der Auslagerung zeigt Abbildung 5.5. 
Abbildung 5.3: Gewichtsänderungskurven von Crofer22APU Blechen verschiedener 
Dicke während der Auslagerung bei 900°C  in simuliertem Anodengas, der 
Pfeil markiert den breakaway Punkt der 0,1 mm Probe 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.4: Makroaufnahme des 0,1 mm dicken Crofer22APU Blechs nach 4600h 
bei 900°C in simuliertem Anodengas 
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Abbildung 5.5: REM-Aufnahmen (BEI) von Querschliffen verschieden dicker 
Crofer22APU Bleche nach 4600 Stunden Oxidation bei 900°C in 
simuliertem Anodengas 
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Die Oxidschichten der drei Proben bestehen wie bei den 800°C Proben  aus Chromoxid 
(innen) und Chrom-Mangan-Spinell (außen). Im Vergleich zu den Versuchen bei 800°C 
ist der Anteil des Chromoxids gegenüber dem Chrom-Mangan-Spinell deutlich 
gewachsen. Bei den Versuchen bei 800°C sind die Chromoxidschichten von ähnlicher 
Dicke wie die des Chrom-Mangan-Spinells, in den Versuchen bei 900°C ist das Chrom-
oxid ungefähr doppelt so dick wie der Chrom-Mangan-Spinell. Die beiden Schichten 
sind nur bei der dünnsten Probe durch einen Porensaum getrennt. Auf der Oxidober-
fläche befinden sich whisker. Unterhalb der Oxidschicht erkennt man in der Legierung 
einen Bereich mit innerer Oxidation aus Siliziumoxid direkt an der Grenzfläche Oxid-
schicht/Metall und aus Aluminiumoxid etwas tiefer. Die Menge dieser Oxidaus-
scheidungen nimmt mit steigender Probendicke zu; diese Zunahme wird im nächsten 
Abschnitt der Arbeit quantifiziert. An der Grenzfläche Oxidschicht/Metall beginnen 
sich, vor allem bei den dickeren Blechen, metallische Einschlüsse in der Oxidschicht zu 
bilden. Die Dicken der Oxidschichten auf den Blechen sind ähnlich. Bei der 0,1 mm 
dünnen Probe, die breakaway zeigte, war es nicht möglich den Bereich der Eisenoxid-
bildung an der Blechecke metallographisch herauszupräparieren, da das Oxid an dieser 
Ecke abgeplatzt ist. 
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5.1.3 Diskussion des Oxidationsverhaltens von Crofer22APU Blechen 
 
Bei hohen Temperaturen bildet sich auf dem Werkstoff Crofer22APU eine zweiphasige 
Schicht aus Chromoxid (Cr2O3) und Chrom-Mangan-Spinell (Cr2MnO4). Diese Oxide 
bilden sich aus dem Sauerstoff der Atmosphäre und dem Chrom und Mangan aus der 
Probe. Dadurch nimmt der Chromgehalt in der Probe mit zunehmender Zeit und 
Oxidschichtdicke kontinuierlich ab. Sinkt das Chromreservoir eines Blechs an Luft 
unter einen kritischen Wert, so oxidiert das Eisen der Probe, „breakaway“ genannt 
[Huczkowski-1]. In Luft liegt der kritische Chromgehalt bei 16 Gew.-% [Huczkowski-
1]; für simuliertes Anodengas wird er im Folgenden ermittelt. Ist der kritische 
Chromgehalt bekannt, kann die Zeit bis zum Auftreten des breakaway vorhergesagt 
werden.  
 
Um den kritischen Chromgehalt in simuliertem Anodengas zu ermitteln, wird der 
Chromgehalt der Probe in den Anfangsstadien des breakaway-Verhaltens quantitativ am 
REM durch EDX Messungen bestimmt. Zusätzlich wird eine Rechnung zur 
Bestimmung des Chromgehaltes in der Legierung als Funktion der Zeit hergeleitet. 
 
Abbildung 5.6 zeigt eine EDX-Messung des Chromgehalts als Funktion des Abstands 
von der Oxidoberfläche nach 4600 Stunden Auslagerung. Wie das Ergebnis zeigt, ist 
die Chromkonzentration über den Querschnitt der Probe annährend konstant. Ähnliche 
Beobachtungen wurden auch für andere Bleche nach verschiedenen Auslagerungs-
dauern gemacht. Im Anhang zeigt eine Tabelle die Chromgehalte einiger Proben 
unterschiedlicher Geometrien nach verschiedenen Oxidationsversuchen. Das breakaway 
aufweisende Blech der Dicke 0,1 mm hat nach 4600 Stunden Oxidation bei 900°C in 
simuliertem Anodengas einen Chromgehalt von 16 Gew.-%. Dies entspricht genau dem 
kritischen Chromgehalt an Luft in guter Übereinstimmung mit Literaturwerten 
[Huczkowski-1]. 
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Abbildung 5.6: EDX-Profil des 4600 Stunden bei 900°C in simuliertem Anodengas 
oxidierten 0,1 mm dicken Crofer22APU Blechs 
 
 
Im folgenden Abschnitt wird eine mathematische Gleichung zur Berechnung des 
Chromgehaltes als Funktion der Zeit hergeleitet. Dabei gelten folgende Annahmen: 
 
1. Die Oxidschicht besteht aus zwei Phasen, dem Chrom-Mangan-Spinell und dem 
Chromoxid. Es wird zunächst zur Vereinfachung angenommen, dass die Oxid-
schicht aus reinem Chromoxid (Cr2O3) besteht. 
 
2. Die Masse des Chroms im Oxid ist gleich der Masse des verbrauchten Chroms aus 
der Legierung. Bei einem Oxidationsversuch entspricht ∆mO dem aufgenommenen 
Sauerstoffgehalt, also der flächenbezogenen Massenänderung, siehe Abbildung 5.7. 
 
3. Die Chromverarmung der Legierung durch Oxidschichtbildung führt nicht zu einem 
deutlichen Gradienten der Chromkonzentration direkt unter der Oxidschicht. Das 
Profil der Chromkonzentration in der Legierung wird als ideal flach angenommen. 
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4. Die Oxidschicht platzt im ersten Moment des breakaway, also wenn der kritische 
Chromgehalt zur Aufrechterhaltung einer schützenden Chromoxidschicht 
unterschritten wird, auf der gesamten Probenoberfläche ab. Die Reoxidation 
(erneute Oxidation) findet dann auf einer frischen, metallischen Oberfläche statt. 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.7: Vereinfachte Darstellung der Masseströme bei der Oxidschichtbildung  
 
Die Änderung des Chromgehalts der Legierung (∆mChrom) kann dargestellt werden als: 
 
 
Cr Legierung 
Cr C 
A 
V 
A 
m ∆ ⋅ ⋅ = ∆ ρ 
        Gleichung 5.1 
 
A 
m Cr ∆ 
 
: Änderung der Chrommasse gebunden im Oxid pro Fläche während der Oxidation in  
   mg/cm² 
A 
V 
 
: Volumen-zu-Oberflächen-Verhältnis der Probe in cm 
ρLegierung : Dichte der Legierung Crofer22APU  = 7540 mg/cm³ 
∆CCr : Änderung der Chromkonzentration der Probe während der Oxidation in Gew.-% 
 
∆mCr wird durch ∆mCr = 2,17 · ∆mO ersetzt. Aufgelöst nach ∆CCr ergibt sich die 
Chromänderung in Abhängigkeit vom Verhältnis der Oberfläche zum Volumen der 
Probe: 
 mO 
 mCr 
GAS 
Oxidschicht: Cr2O3 
LEGIERUNG 
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V 
A 
A 
m C O 
Legierung 
Cr ⋅ 
∆ 
⋅ = ∆ 
ρ 
17 , 2 
    Gleichung 5.2 
 
Für Bleche mit einem Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis A/V = 2/d mit d als 
Blechdicke gilt: 
  
 
d A 
m C O 
Legierung 
Cr 
1 39 , 4 
⋅ 
∆ 
⋅ = ∆ 
ρ 
    
Gleichung 5.3 
 
Für Drähte mit einem Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis A/V = 4/D mit D als Draht-
durchmesser gilt: 
 
  
DO
mC O
Legierung
Cr
239,4
⋅
∆
⋅=∆
ρ
   
 Gleichung 5.4 
 
Abbildung 5.8 zeigt den Verlauf der Chromkonzentration der drei verschieden dicken 
Bleche bei 900°C in simuliertem Anodengas unter Berücksichtigung der gemessenen 
Oxidationskinetik. Der durch EDX-Messungen bestimmte Chromgehalt der Bleche ist 
ebenfalls eingetragen. Die Ausgangschromgehalte der drei Bleche entsprechen Tabelle 
4.1.  
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Abbildung 5.8: Chromkonzentration verschieden dicker Crofer22APU Bleche während 
der Oxidation bei 900°C in simuliertem Anodengas; Vergleich zwischen 
berechneten (Kurve) und mittels EDX gemessenen Werten (Punkte) 
 
Die mittels EDX gemessenen Chromgehalte liegen tendenziell über der errechneten 
Chromverarmungskurve, die auf der ausschließlichen Bildung von Chromoxid beruht. 
Die Chromverarmung wird also bei der Berechnung überschätzt, da davon ausgegangen 
wird, dass die gesamte (während des Versuchs) gemessene Massezunahme aus der 
Chromoxidbildung resultiert. Vernachlässigt wird dabei, dass ein Teil der Oxidschicht 
nicht aus Chromoxid, sondern aus Chrom-Mangan-Spinell besteht. Weiterhin wird 
Sauerstoff im Inneren der Probe durch innere Oxidation in Form von Silizium- und 
Aluminiumoxid gebunden und trägt damit zur Gewichtszunahme der Probe bei.  
 
Abbildung 5.9 zeigt die berechnete Gewichtsänderung von Crofer22APU Blechen 
verschiedener Dicke, wenn man davon ausgeht, dass jeweils der gesamte Vorrat an Al, 
Mn bzw. Si durch innere Oxidation verbraucht worden ist. Bei einem 0,1 mm dicken 
Blech verursacht der Verbrauch des gesamten Reservoirs an Al, Mn und Si eine 
Gewichtsänderung von ungefähr 0,12 mg/cm2. Nach 4600 Stunden Auslagerung bei 
900°C in simuliertem Anodengas und Auftreten von breakaway liegt die gemessene 
Gesamtgewichtsänderung bei ca. 1,5 mg/cm2 (siehe Abbildung 5.3). Damit werden etwa 
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8 Prozent der gemessenen Gesamtgewichtsänderung durch innere Oxidation verursacht. 
Ein Blech der Dicke 0,5 mm ist fünf mal so dick wie das 0,1 mm Blech und wird 
wahrscheinlich nach einer Gewichtsänderung von 7,5 mg/cm2 (der fünffachen Gesamt-
gewichtsänderung des 0,1 mm Blechs) breakaway bei 900°C in simuliertem Anodengas 
zeigen. Nach Abbildung 5.9 verursacht der Verbrauch des gesamten Reservoirs an Al, 
Mn und Si eines 0,5 mm Blechs eine Gewichtsänderung von ungefähr 0,6 mg/cm2. Dies 
bedeutet, dass wie bei dem 0,1 mm Blech ungefähr 8 Prozent der gemessenen Gesamt-
gewichtsänderung durch innere Oxidation verursacht werden. 
 
Abbildung 5.9: Berechnete Gewichtsänderung von Crofer22APU Blechen 
verschiedener Dicke unter der Annahme, dass jeweils das gesamte 
Reservoir an Al, Mn bzw. Si durch innere Oxidation verbraucht wird 
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5.1.4 Lebensdauerberechnung für Crofer22APU Bleche in simuliertem Anoden-
gas in Abhängigkeit von der Blechdicke 
 
Aus der breakaway aufweisenden Probe der Dicke 0,1 mm (siehe Abbildung 5.6) ergibt 
sich für Crofer22APU Bleche in simuliertem Anodengas ein kritischer Chromgehalt 
von 16 Gew.-%. Gleichung 3.9 wird mit dem Molenbruch 2,3 für eine zweiphasige 
Oxidschicht aus Chromoxid und Chrom-Mangan-Spinell im Verhältnis 1:1 angepasst 
zu:  
 
 
n 
B B k 
d C C t 
/ 1 
0 
3 ) ( 10 3 , 2
 
  
 
  
 ⋅ 
⋅ − ⋅ ⋅ = 
− 
ρ 
     
Gleichung 5.5 
 
Die Oxidationskonstanten k (800°C) = 0,0133 mg/cm2h-1 und k (900°C) = 
0,0229 mg/cm2h-1 wurden aus den Gewichtsänderungskurven der Proben JMB21 bzw. 
JMB24 (siehe Abbildung 5.1 und Abbildung 5.3) errechnet. Das gleiche gilt für die 
Oxidationsexponenten n (900°C) = 0,43 und n (800°C) = 0,37 der Gleichung 3.9. Die 
Probe JMB24 wurde gewählt, da sie die Probe mit der längsten Oxidationsdauer 
(4600 h) ist und als einzige den breakaway Effekt aufweist; die Probe JMB21, um für 
800°C eine Probe gleicher Dicke zu betrachten. Die Werte für k und n unterscheiden 
sich bei den anderen Blechdicken nicht wesentlich, da sich in simuliertem Anodengas 
keine ausgeprägte Dickenabhängigkeit der Oxidationsrate zeigt (siehe Abbildung 5.1 
und Abbildung 5.3), wie das hingegen in Luft festgestellt werden konnte [Huczkowski-
1]. Abbildung 5.10 zeigt ein berechnetes Diagramm zur Lebensdauervorhersage von 
Blechen in Abhängigkeit von der Blechdicke für Crofer22APU in simuliertem 
Anodengas für 800°C und 900°C, das auf Gleichung 3.9 beruht.  
 
Mögliche Abweichungen von der Geraden resultieren aus dem unberücksichtigten 
Einfluss der inneren Oxidation von Aluminium und Silizium. Nach Abbildung 5.9 
verursacht der Verbrauch des gesamten Si- und Al-Reservoirs eines 0,1 mm Blechs eine 
Gewichtsänderung von ungefähr 0,07 mg/cm2. Im Verhältnis zur gemessenen Gesamt-
gewichtsänderung von ca. 1,5 mg/cm2 (siehe Abbildung 5.3) sind dies etwa 5 Prozent. 
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Abbildung 5.10: Diagramm zur Lebensdauervorhersage von Crofer22APU Blechen in 
Ar-4%H2-2%H2O in Abhängigkeit von der Blechdicke (mit cB = 16 % Cr, 
n (900°C) = 0,43 und n (800°C) = 0,37, k (900°C) = 0,0229 mg/cm2h-1 und 
k (800°C) = 0,0133 mg/cm2h-1, die durchgezogene Linie steht für die 
berechneten Werte, das Quadrat für den entsprechenden Messpunkt) 
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5.2 Verhalten von Crofer22APU Drähten in simuliertem Anoden-
gas und in Luft 
5.2.1 Oxidationsverhalten der Crofer22APU Drähte bei 800°C in simuliertem 
Anodengas 
 
Abbildung 5.11 zeigt die Gewichtsänderungskurven von fünf Crofer22APU Drähten 
verschiedenen Durchmessers bei Oxidation in simuliertem Anodengas (4 % Wasser-
stoff, 2 % Wasser, Rest Argon) bei 800°C. Die vier dickeren Drähte zeigen eine sehr 
ähnliche Gewichtszunahme als Funktion der Zeit. Die Gewichtszunahme des 0,04 mm 
dünnen Drahts liegt hingegen um den Faktor 2 über denen der anderen. Die Quer-
schliffe der Proben nach der Auslagerung zeigt Abbildung 5.12. Die Oxidschichten aller 
Drähte bestehen aus einer inneren Chromoxidschicht, die durch einen Porensaum von 
einer äußeren Chrom-Mangan-Spinellschicht getrennt ist. Unterhalb der Oxidschicht 
befindet sich in der Legierung ein Bereich mit innerer Oxidation aus Siliziumoxid direkt 
an der Grenzfläche Oxidschicht/Metall und darunter ein Bereich aus Aluminiumoxid.  
Abbildung 5.11: Gewichtsänderungskurven von Crofer22APU Drähten verschiedener 
Dicke während der Auslagerung bei 800°C in simuliertem Anodengas 
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Die Dicken der Oxidschichten der fünf Drähte sind ähnlich, nur die Oxidschicht des 
0,04 mm dünnen Drahts ist um ca. 50 Prozent dicker. Das abweichende Verhalten der 
Oxidationskinetik des 0,04 mm dünnen Drahts liegt möglicherweise am begrenzten 
Mangan-Reservoir für den Einbau in die Oxidschicht und einer damit beschleunigten 
Oxidationsgeschwindigkeit. 
Abbildung 5.12: REM-Aufnahmen (BEI) der Querschnitte verschieden dicker 
Crofer22APU Drähte nach 1000 Stunden Oxidation bei 800°C in 
simuliertem Anodengas 
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5.2.2 Oxidationsverhalten der Crofer22APU Drähte bei 900°C in simuliertem 
Anodengas 
 
Abbildung 5.13 zeigt die Gewichtsänderung von fünf Crofer22APU Drähten 
verschiedenen Durchmessers bei Oxidation in simuliertem Anodengas (4 % Wasser-
stoff, 2 % Wasser, 94% Argon) bei 900°C. Die vier dickeren Drähte zeigen anfangs, 
analog zu den Versuchen bei 800°C, eine sehr ähnliche Gewichtszunahme als Funktion 
der Zeit. Nach ca. 600 Stunden beginnen die 0,08 und 0,12 mm dünnen Drähte 
mechanisch beim Abkühlen zu zerfallen. Der 0,04 mm dünne Draht zeigte dieses 
Verhalten schon nach wenigen Stunden Glühung. 
Abbildung 5.13: Gewichtsänderungskurven von Crofer22APU Drähten verschiedener 
Dicke während der Auslagerung bei 900°C in simuliertem Anodengas 
 
Die Querschliffe der Proben nach der Auslagerung zeigt Abbildung 5.14. Es hat keine 
beschleunigte Korrosion durch breakaway stattgefunden, auch bei den dünnsten Proben 
nicht. Dagegen sind große Bereiche innerer Oxidation von Chrom sichtbar. Dieser neue 
Effekt ist ansatzweise auch bei den Drähten nach Auslagerung bei 800°C erkennbar, bei 
den Oxidationsversuchen mit Blechen allerdings nicht.  
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a) 0,23 mm Durchmesser, 
    1000 h Oxidation 
b) 0,16 mm Durchmesser, 
    1000 h Oxidation 
c) 0,12 mm Durchmesser, 
    920 h Oxidation 
d) 0,08 mm Durchmesser, 
    650 h Oxidation 
 
 
 
 
 
 
 
                                e) 0,04 mm Durchmesser, 144 h Oxidation 
Abbildung 5.14: REM-Aufnahmen (BEI) der Querschnitte von Crofer22APU Drähten 
verschiedener Durchmesser nach Oxidation angegebener Dauer bei 900°C 
in simuliertem Anodengas 
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Die Detailaufnahmen der Oxidschichten ausgewählter Proben in Abbildung 5.15 zeigen 
außerdem, dass die deutliche Trennung zwischen Chromoxid und Chrom-Mangan-
Spinell durch einen Porensaum fast nicht mehr erkennbar ist. Im Vergleich zu den bei 
800°C oxidierten Proben (siehe Abbildung 5.14) scheint es, als ob nur das Chromoxid 
gewachsen ist, während die Dicke des Chrom-Mangan-Spinells nahezu konstant blieb. 
 
Während bei Blechen (siehe Abbildung 5.2 und Abbildung 5.5) das Dickenverhältnis 
Chromoxid zu Chrom-Mangan-Spinell bei beiden Versuchstemperaturen nahezu 
konstant und ähnlich ist, vergrößert sich dieses bei Drähten mit zunehmender 
Oxidationsdauer. Der Unterschied im Verhalten der Drähte zu den Blechen liegt 
möglicherweise in dem deutlich geringeren Mn-Reservoir der Drähte aufgrund deren 
größerem Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis. 
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Abbildung 5.15: REM-Aufnahmen (BEI) der Querschnitte verschieden dicker 
Crofer22APU Drähte nach bis zu 1000 Stunden Oxidation bei 900°C in 
simuliertem Anodengas 
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5.2.3 Vergleich des Oxidationsverhaltens von Crofer22APU Drähten in 
simuliertem Anodengas und in Luft 
 
Um das unterschiedliche Oxidationsverhalten von Blechen und Drähten aus dem 
gleichen Werkstoff zu erklären, wird analog zur Lebensdauermodellierung für 
Blechwerkstoffe die Chromverarmung für Drähte berechnet und mit gemessenen 
Werten verglichen (siehe Abbildung 5.16). Die Abweichung der berechneten von den 
gemessenen Chromgehalten hat die selben Ursachen, wie sie für Blechwerkstoffe in 
Kapitel 5.1.3 beschrieben wurden. Die Abweichung zwischen den berechneten und den 
gemessenen Chromgehalten nimmt mit dem Drahtdurchmesser ab, da sie von der 
inneren Oxidation abhängt. Dünne Proben enthalten weniger Aluminium und Silizium 
und können deswegen auch nur weniger innere Oxidation zeigen. 
 Abbildung 5.16: Chromkonzentration verschieden dicker Crofer22APU Drähte 
während der Oxidation bei 900°C in simuliertem Anodengas; Vergleich 
zwischen berechneten (Kurve) und mittels EDX gemessenen Werten 
(Punkte) 
 
Die dünnen Drähte weisen nach wenigen Stunden Auslagerung bei 900°C Chrom-
gehalte von deutlich unter 16 % auf, ohne klassisches breakaway-Versagen zu zeigen. 
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Die Drähte verhalten sich damit deutlich anders als Bleche, die sowohl bei Oxidation in 
simuliertem Anodengas, als auch in Luft, Versagen durch Eisenoxidbildung zeigen. 
 
Ursache hierfür kann unter anderem der Einfluss der Atmosphäre sein, da der 
Zersetzungsdruck des Eisenoxids (10-15 bar) sehr nahe dem Sauerstoffpartialdruck des 
simulierten Anodengases (10-16 bar) bei 900°C liegt [Fact-Sage-1]. Um diese 
Möglichkeit zu untersuchen, wurden acht Modelllegierungen mit Chromgehalten 
zwischen 9 und 16 Gew.-% Chrom 200 Stunden bei 800°C in simuliertem Anodengas 
oxidiert. Das Oxidationsverhalten zeigt Abbildung 5.17, ausgewählte REM-Bilder der 
dazugehörigen Oxidschichten Abbildung 5.18. 
Abbildung 5.17: Gewichtsänderungskurven von Blechen aus Modelllegierungen mit 
verschiedenen Anfangschromgehalten in Gew.-% bei 800°C in simuliertem 
Anodengas 
 
Alle Proben mit Chromgehalten unter einer Anfangskonzentration von 13 Gew.-% 
Chrom zeigen einen starken Anstieg der Gewichtszunahme pro Flächeneinheit. Die 
REM-Aufnahmen liefern in Übereinstimmung mit thermodynamischen Berechnungen 
den Beweis, dass bei den Proben mit Chromgehalten unter 13 Gew.-% Eisenoxid-
bildung stattgefunden hat. Zusätzlich hat sich auch bei den Proben mit einem Ausgangs-
chromgehalt unter 16 Gew.-% Chrom-Eisen-Mischoxid gebildet. Ausschließlich auf der 
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Probe mit 16 Gew.-% Chrom ist eine schützende Chromoxidschicht vorhanden. In den 
ersten drei Schliffbildern der Abbildung 5.18 findet man Chromoxidausscheidungen in 
der Legierung. Diese Bereiche innerer Oxidation wachsen mit sinkendem Chromgehalt 
weiter nach innen. Darüber befindet sich ein Mischoxid aus Eisen- und Chromoxid, 
wahrscheinlich ein Spinell. Magnetit (Fe3O4) bildet die oberste Schicht. Zwischen dem 
Eisenoxid und dem Mischoxid befindet sich ein Spalt, der im Schliff als schwarzer 
Bereich erkennbar ist. In den beiden vorletzten Schliffen (13 und 14 Gew.-%) sind 
ebenfalls drei Schichten erkennbar. Über der Chromoxidschicht befindet sich eine 
Eisen-Chrom-Mischoxidschicht (helle Schicht). Darüber bildet sich bei längerer 
Oxidation (oder weniger Chromgehalt) metallisches Eisen. Die Eisen-Chrom-Misch-
oxidschicht wird mit abnehmendem Chromgehalt dicker. Unter 12 Gew.-% Anfangs-
chromgehalt findet man „Chromoxidinseln“ (innere Oxidation) in der Legierung, die 
darauf hinweisen, dass nicht mehr genug Chrom vorhanden ist, um eine durchgehende 
Chromoxidschicht auszubilden.  
 
Der für eine Cr2O3-Deckschichtbildung bei 800°C in simuliertem Anodengas erforder-
liche Chromgehalt liegt also zwischen 13 und 16 % und ist zeitabhängig. Unter diesen 
Bedingungen ist die Bildung sowohl von metallischem Eisen, als auch von Eisenoxid 
möglich. Das simulierte Anodengas liegt in seiner Zusammensetzung nahe dem 
Zersetzungsdruck von Eisenoxid. Unter diesen Bedingungen können schon kleine 
Schwankungen in der Gaszusammensetzung, besonders Schwankungen der Feuchte, zu 
einer Verschiebung der stabilen Phasen von Magnetit zu Eisen führen. 
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Abbildung 5.18: REM-Aufnahmen (BEI) der Querschnitte verschiedener Modell-
legierungen mit den angegebenen Anfangschromgehalten nach 200 Stunden 
Oxidation bei 800°C in simuliertem Anodengas. 
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Um die Verarmung der deckschichtbildenden Elemente Chrom und Mangan zu 
modellieren, ist die Manganverarmung in die Modellierung zu integrieren. Unter der 
Annahme, dass das gesamte Mn-Reservoir verbraucht ist, lässt sich die maximale 
Spinelldicke hspinell in µm bei gegebener Probendicke mit folgenden Schritten errechnen: 
 
Der Spinellgehalt der Probe bezogen auf ihre Oberfläche ergibt sich zu:  
 
 
 
2 
Spinell 
Spinell 
Spinell h 
A 
m 
⋅ = ρ 
     Gleichung 5.6 
 
 
A 
m Spinell 
 : Masse des Spinells pro Fläche in  mg/cm² 
ρSpinell : Dichte des Spinells = 6000 mg/cm³ 
hSpinell : Spinelldicke in cm 
 
Mit dem Verhältnis der Massen von Mangan und Cr2MnO4-Spinell mMn / mSpinell  = 
0,246 ergibt sich: 
 
 
 
Spinell 
Spinell Spinell im Mn h 
A 
m ρ ⋅ ⋅ = 
2 
246 , 0 
    Gleichung 5.7 
 
 
A 
m Spinell im Mn 
 : Masse von Mangan im Spinell pro Fläche während der Oxidation in mg/cm² 
 
Wird die Spinelldichte Spinellρ
 
= 6000 mg/cm³ eingesetzt, kann der Mangangehalt 
berechnet werden, der für eine Spinelldicke hSpinell von 1 µm nötig ist: 
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Der Mangangehalt der Probe bezogen auf ihre Oberfläche ergibt sich zu: 
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   Gleichung 5.8 
  
mMn : Masse von Mangan in der Probe in mg 
CMn : Mangankonzentration in Gew.-%, bei Crofer22APU=0,4 Gew.-% 
ρLegierung : Dichte der LegierungCrofer22APU  = 7540 mg/cm³ 
A 
V 
 
: Volumen-zu-Oberflächen-Verhältnis der Probe in cm 
 
Es ergibt sich die Spinelldicke als Verhältnis zwischen Mangan in der Legierung und 
Mangan im Spinell: 
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=     Gleichung 5.9 
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Für Bleche mit einem Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis von A/V = 2/d erhält man 
näherungsweise eine maximale Spinelldicke von: 
 
  
 
d 
cm 
m h Spinell ⋅ = 
µ 1 3 , 204 
    Gleichung 5.12 
 
 
Für Drähte mit einem Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis von A/V = 2(r+l)/(r·l) unter 
der Annahme, dass r << l , erhält man näherungsweise eine maximale Spinelldicke von: 
 
  2
13,204 D
cm
mhSpinell ⋅=
µ
    Gleichung 5.13 
 
 
Abbildung 5.19 zeigt die berechnete maximale Spinelldicke in Abhängigkeit von der 
Dicke der Bleche bzw. dem Durchmesser der Drähte und zum Vergleich Werte, die aus 
REM-Aufnahmen nach Oxidation bei 800°C ermittelt wurden. Die Oxidschichten auf 
den Drähten haben nach ca. 1000 Stunden Oxidation bei 800°C bereits ihre maximal 
mögliche Spinelldicke erreicht. Auf den REM-Aufnahmen der Drähte (siehe Abbildung 
5.15) nach Auslagerung bei 900°C ist der Spinell kaum noch erkennbar. Die Spinell-
dicken der Bleche (siehe Abbildung 5.1 und Abbildung 5.3) unterscheiden sich nach 
Auslagerung bei 800°C kaum von den Spinelldicken der jeweils gleich dicken Bleche 
nach Auslagerung bei 900°C. Die Oxidschicht des 0,1 mm dicken Blechs hat laut 
Berechnung nach 1000 Stunden Oxidation bei 800°C ihre maximale Spinelldicke 
erreicht. Der Spinell auf dem 0,1 mm Blech nach 4600 h bei 900°C in simuliertem 
Anodengas ist unwesentlich dicker als der Spinell auf dem 0,1 mm Blech nach 1000 h 
bei 800°C in simuliertem Anodengas. Die Dicke der Chromoxidschicht hat sich nach 
4600 Stunden bei 900°C gegenüber ihrer Dicke auf dem 0,1 mm Blech nach 1000 h bei 
800°C nahezu verfünffacht. Das Mn-Reservoir der 0,1 mm Probe ist also nach 1000 
Stunden bei 800°C verarmt. Auch durch längere Oxidation bei höheren Temperaturen 
wird sich daher kein weiteres Wachstum des Spinells zeigen. 
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Abbildung 5.19: Vergleich zwischen der berechneten und der aus REM-Aufnahmen 
ermittelte maximalen Spinelldicke in Abhängigkeit von der Probendicke 
nach 1000h Oxidation bei 800°C in simuliertem Anodengas 
 
Die im Verhältnis zum Chromoxid beobachtete Abnahme der Chrom-Mangan-Spinell-
dicke bei 900°C hängt wahrscheinlich mit einem Manganverlust durch die bei 900°C 
flüchtigen Spezies Mn(g) und MnH(g)  zusammen. Dies wird durch thermodynamische 
Berechnungen flüchtiger Manganspezies für die betreffende Gaszusammensetzung 
bestätigt [Fact Sage-1]. 
 
Die dünnen Drähte wiesen nach Oxidation bei 900°C in simuliertem Anodengas 
Chromgehalte von deutlich unter 16 % auf, ohne Eisenoxid zu bilden. Nun stellt sich 
die Frage, ob dies auch an Luft möglich ist. Um zu klären, ob Crofer22APU Drähte bei 
Oxidation an Luft beim Unterschreiten eines kritischen Chromgehalts „klassischen“ 
breakaway zeigen, wurden Drähte mit den Durchmessern 0,16 und 0,23 mm bei 900°C 
in Luft oxidiert. Ein Blech der Dicke 0,1 mm hat ein ähnliches Oberfläche-zu-Volumen-
Verhältnis wie die beiden Drähte und zeigte bei [Huczkowski-1] in Luft nach 250 
Stunden Auslagerung bei 900°C breakaway (siehe Abbildung 5.20). 
 
Die Gewichtsänderung der Drähte mit den Durchmessern 0,16 und 0,23 mm während 
Oxidation bei 900°C in Luft zeigt Abbildung 5.21. Der dünnere Draht weist eine 
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schnellere Gewichtszunahme als der dickere auf und zerfällt nach ca. 900 Stunden. Zum 
Vergleich sind die Gewichtsänderungskurven der 0,16 und 0,23 mm Drähte während 
Oxidation bei 900°C in simuliertem Anodengas angeben. Ihre Oxidationsraten sind nur 
halb so groß wie bei Oxidation an Luft und ein Versagen durch Zerfallen der Drähte tritt 
nicht auf. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.20: REM-Aufnahmen (BEI) eines 0,1 mm Crofer22APU Blechs nach 250 
Stunden Oxidation bei 900°C in Luft 
 
Abbildung 5.21: Gewichtsänderungskurven von Crofer22APU Drähten angegebener 
Durchmesser während der Auslagerung bei 900°C in Luft und in 
simuliertem Anodengas 
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Die REM Aufnahmen in Abbildung 5.22 zeigen bei Oxidation in Luft keine Eisenoxid-
bildung. Der mittels EDX gemessene Chromgehalt liegt bei 17% (0,23 mm Draht) bzw. 
9% (0,16 mm Draht) und damit für letzteren unter dem früher gefundenen kritischen 
Chromgehalt an Luft von 16% [Huczkowski-1]. Der 0,16 mm Draht hat eine deutlich 
dickere Oxidschicht und zeigt erheblich mehr innere Oxidation von Chrom als der 
0,23 mm dicke Draht. 
 
 
Abbildung 5.22: REM-Aufnahmen (BEI) der Querschnitte verschieden dicker 
Crofer22APU Drähte nach 1000 Stunden Oxidation bei 900°C in Luft 
 
Das Zerfallen der Drähte nach Auslagerung an Luft ohne Eisenoxidbildung zeigt, dass 
es andere Versagensarten als den klassischen breakaway gibt. Das Zerfallen lässt sich 
anhand des Eisen-Chrom-Phasendiagramms (siehe Abbildung 3.7) erklären. Bei 900°C 
wandelt sich das ferritische Gefüge von Crofer22APU in ein austenitisches Gefüge um, 
wenn der Chromgehalt unter etwa 13 Gew.-% sinkt. Dieser Austenit wird beim 
Abkühlen zu sprödem Martensit umgewandelt. Ein weiterer Faktor, der zum 
Verspröden der Drähte führt, ist die innere Oxidation des Chroms. Der Effekt der 
Versprödung tritt auch während der Auslagerung an Luft auf. Damit liegt der kritische 
Chromgehalt für die Anwendung von Crofer22APU Drähten bei 900°C bei etwa 13 
Gew.-%, bei Blechen aber bei 16 Gew.-%. Dieser Unterschied lässt sich durch den sog. 
„Kanteneffekt“ bei Blechen erklären. Während isothermer Oxidation bilden sich in der 
Oxidschicht durch das Oxidschichtwachstum Druckspannungen aus. Diese Druck-
spannungen in der Oxidschicht auf einer ebenen Probe führen zu Zugspannungen an 
den Kanten eines Blechs. Beim Abkühlen kommt es durch die unterschiedlichen 
0,23 mm (JXX3) 
Cr2O3 
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thermischen Ausdehnungskoeffizienten des Oxids und der Legierung zu weiteren 
Zugspannungen in der Legierung und Druckspannungen im Oxid. Die Zugspannungen 
an den Kanten werden verstärkt. Im Bereich der Kanten treten daher Risse auf [Schütze-
1]. Das Ausheilen der Risse führt zum breakaway-Effekt. In simuliertem Anodengas ist 
die Bildung sowohl von metallischem Eisen, als auch von Eisenoxid möglich, ein 
Defekt in der Oxidschicht, z.B. ein Riss, führt dagegen nur zur Magnetitbildung 
(Fe3O4). 
 
Damit kann bei Blechen in simuliertem Anodengas breakaway auftreten. Drähte 
hingegen haben, außer an den Stirnseiten, weder Ecken noch Kanten. Die oxidations-
bedingte Lebensdauer der Drähte hängt also wie bei den Blechen vom Chromgehalt ab. 
Die Versagensursache und der kritische Chromgehalt ist jedoch ein anderer. Drähte 
versagen unterhalb von 13 Gew.-% durch Versprödung infolge der oben beschriebenen 
Gefügeumwandlung, Blechwerkstoffe schon unterhalb von 16 Gew.-% Chrom durch 
Eisenoxidbildung. 
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5.2.4 Lebensdauervorhersage für Crofer22APU Drähte in simuliertem Anoden-
gas in Abhängigkeit vom Drahtdurchmesser 
 
Analog zu der Lebensdauerberechnung der Bleche ist in Abbildung 5.23 ein 
berechnetes Diagramm zur Lebensdauervorhersage von Drähten in Abhängigkeit vom 
Drahtdurchmesser für Crofer22APU in simuliertem Anodengas für 800 und 900°C 
dargestellt. Aufgrund unterschiedlicher Versagensmechanismen (siehe vorhergehender 
Abschnitt) wird im Gegensatz zu den Blechen bei Drähten von einem kritischen Chrom-
gehalt von 13 Gew.-% bei den Berechnungen ausgegangen. Die Oxidationskonstanten 
k (800°C) = 0,007 mg/cm2h-1 und k (900°C) = 0,031 mg/cm2h-1 wurden aus den 
Gewichtsänderungskurven der 0,08 mm Drähte nach Oxidation bei 800°C und 900°C 
errechnet. Das gleiche gilt für die Oxidationsexponenten n (900°C) = n (800°C) = 0,5.  
Abbildung 5.23: Diagramm zur Lebensdauerberechnung von Crofer22APU Drähten in 
Ar-4%H2-2%H2O in Abhängigkeit vom Drahtdurchmesser (mit cB = 13 % 
Cr, n (900°C) = n (800°C) = 0,37, k (800°C) = 0,007 mg/cm2h-1 und 
k (900°C) = 0,031 mg/cm2h-1, die durchgezogene Linie steht für die 
berechneten Werte, die Symbole für Messpunkte) 
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Der 0,08 mm dünne Draht nach Oxidation bei 900°C wurde ausgewählt, da er die 
dünnste Probe mit einer für die Berechnung ausreichend langer Gewichtsänderungs-
kurve vor dem Versagen darstellt. Der 0,08 mm Draht bei 800°C führt zum selben Wert 
für n. Die Werte für k und n unterscheiden sich bei den anderen Drähten nicht 
wesentlich, da sich in simuliertem Anodengas keine ausgeprägte Dickenabhängigkeit 
des Oxidationsverhaltens zeigt. Wie in Kapitel 5.1.4 beschrieben, muss man auch hier 
mit einem Fehler von ca. 5 Prozent aufgrund der inneren Oxidation rechnen. 
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5.3 Verhalten pulvermetallurgisch hergestellter Crofer22APU 
Substrate in simuliertem Anodengas 
 
Abbildung 5.24 zeigt die auf die Ausgangsmassen bezogenen Masseänderungen von 
vier Crofer22APU PM-Folien (Details siehe Kapitel 4) während der Oxidation in 
simuliertem Anodengas bei 900°C. Eine Auftragung der Gewichtsänderung bezogen auf 
die geometrische Oberfläche der Probe, analog zu den Blechen und Drähten, ist hier 
aufgrund der unterschiedlichen nicht bestimmbaren äußeren und inneren Oberflächen 
nicht ohne weiteres möglich. Es wird unterschieden nach „feinen“ Proben, die mit der 
Partikelfraktion 20-53 µm und „groben“ Proben, die mit Partikeln der Größe 80 – 150 
µm hergestellt wurden (siehe Kapitel 4.1). Die Proben waren nach der Oxidation extrem 
brüchig, was auf weitgehende Oxidation der Proben, vor allem auf die Bildung von 
Sinterhälsen zurückzuführen ist. Die zugehörigen REM Aufnahmen der Proben im 
Querschliff zeigt Abbildung 5.25. Alle Proben wiesen nach der Auslagerung breakaway 
auf. 
Abbildung 5.24: Prozentuale Masseänderung (bezogen auf die ursprüngliche Masse) der 
unterschiedlich gesinterten Crofer22APU Folien während der Auslagerung 
bei 900°C in simuliertem Anodengas 
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Die in Vakuum gesinterte feine Folie hat nach wenigen Stunden eine Gewichtsänderung 
von fast 35 % und damit breakaway erreicht. Die Gewichtszunahme von 35 % bedeutet, 
dass praktisch alle metallischen Bestandteile der Legierung oxidierten. Die beiden in 
Argon bzw. Wasserstoff gesinterten feinen Folien unterscheiden sich hinsichtlich der 
Oxidationskinetik kaum voneinander, sie erreichen die maximale Gewichtszunahme 
nach ungefähr 500 bzw. 600 Stunden. Die Kurven verlaufen nach Erreichen von 35 
Prozent Gewichtszunahme horizontal im weiteren Verlauf der 
Oxidationsuntersuchungen. Dies lässt darauf schließen, dass die Proben vollständig 
oxidiert sind. Die grobe Folie zeigt aufgrund geringerer innerer und äußerer 
Oberflächen eine deutlich langsamere Massenzunahme als die feinen Folien.  
 
 
In H2 gesinterte Folie mit Partikelgröße 20–53 µm 
 
In Ar
 
gesinterte Folie mit Partikelgröße 20–53 µm 
 
In Vakuum
 
gesinterte Folie mit Partikelgr. 20–53 µm 
 
In Ar
 
gesinterte Folie mit Partikelgröße 80–150 µm 
Abbildung 5.25: REM-Aufnahmen (BEI) der Querschnitte verschiedener pulver-
metallurgisch hergestellter Crofer22APU Folien mit angegebenen Sinter-
bedingungen nach 1000 Stunden Oxidation bei 900°C in simuliertem 
Anodengas 
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Die verschiedenen Sinteratmosphären beeinflussen die Lebensdauer der Proben, da sie 
die Legierungszusammensetzung (siehe Kapitel 4.1) verändern. Dies ist bei der in 
Vakuum gesinterten Probe besonders auffällig. Der während der Sinterung auf 18 
Gewichtsprozent verringerte Chromgehalt bzw. auf 0 % verringerte Mangangehalt der 
Folie führt zu einer deutlich kürzeren Zeit bis zum Eintreten von breakaway. 
 
Um den breakaway Zeitpunkt genauer bestimmen zu können, wurden feine und grobe in 
Ar gesinterte Folien 200 und 400 Stunden lang in simuliertem Anodengas bei 900°C 
oxidiert (siehe Abbildung 5.26 und Abbildung 5.27). Nach 200 Stunden zeigte keine der 
untersuchten Proben breakaway. Die feine Probe war spröde und brüchig, die grobe 
stabil. Der mittels EDX gemessene Chromgehalt in der Legierung lag bei der feinen 
Probe bei 8 Gew.-%, bei der groben bei 14 Gew.-%. Nach 400 Stunden ist die in Ar 
gesinterte feine Folie restlos durchkorrodiert, bei der groben sind noch Legierungsinseln 
mit etwa 6 Gew.-% Chrom übrig.  
 
 
Abbildung 5.26: REM-Aufnahmen (BEI) der Querschnitte verschiedener pulver-
metallurgisch hergestellter Crofer22APU Folien nach 200 Stunden 
Oxidation bei 900°C in simuliertem Anodengas 
In Ar
 
gesinterte Folie 20 – 53 µm In Ar
 
gesinterte Folie 80 – 150 µm 
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Abbildung 5.27: REM-Aufnahmen (BEI) der Querschnitte verschiedener pulver-
metallurgisch hergestellter Crofer22APU Folien nach 400 Stunden 
Oxidation bei 900°C in simuliertem Anodengas 
 
Die Folien zeigen also unterhalb des kritischen Chromgehalts von 16 Gew.-% der 
Bleche in simuliertem Anodengas noch kein breakaway. Dieses tritt erst bei 
Chromgehalten unter ca. 6 Gew.-% auf. Analog zu den Drähten verspröden die Folien 
bei Chromgehalten unter 13 Gew.-%. Wie Drähte, weisen auch poröse Folien keine 
Ecken und Kanten auf, die zu Defekten in der Oxidschicht führen und so breakaway 
induzieren können. Ohne diese Induzierung tritt Eisenoxidbildung erst bei einer Chrom-
Verarmung zwischen 6 - 8 Gew.-% auf. 
 
Die Geometrieabhängigkeit der oxidationsbedingten Lebensdauer gilt also auch bei den 
PM-Folien. Die Oxidationsbeständigkeit von pulvermetallurgisch aus groben Partikeln 
hergestellten Folien ist höher als die von aus feinen Partikeln hergestellten Folien. 
 
Die verschiedenen Sinteratmosphären beeinflussen das Oxidationsverhalten der Proben, 
da sie die Legierungszusammensetzung verändern können. Negativ wirkt sich das 
nahezu völlige Abdampfen des Mangans und der durch Chromverdampfung auf 18 
Gew.-% verringerte Chromgehalt der in Vakuum gesinterten Probe aus. Die Sinterung 
in Wasserstoff führte zu einem etwas verringerten Chromgehalt, Sintern unter Argon 
ließ die Legierungszusammensetzung unverändert. Die Oxidationsrate der beiden Folien 
ist vergleichbar. 
In Ar
 
gesinterte Folie 80 – 150 µm In Ar
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Geht man von einer durch die Sinterung unveränderten chemischen Zusammensetzung 
der Crofer22APU Partikel aus, so kann die für Drahtgeometrien entwickelte Lebens-
dauermethode (siehe Kapitel 5.2.4) auf poröse pulvermetallurgisch aus globularen 
Partikeln hergestellte Proben übertragen werden. In der mathematischen Gleichung wird 
der Drahtradius durch den Faktor f = 2·Volumen/Oberfläche (siehe Kapitel 3.4.1) 
ersetzt. Wie die Drähte versagen PM-Folien nach Unterschreiten eines kritischen 
Chromgehalts von 13 Gew.-% durch Verspröden aufgrund der Umwandlung des 
ferritischen Gefüges in ein austenitisches Gefüge mit erhöhtem thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten. 
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5.4 Verhalten von Crofer22APU Spezialgeometrien in simuliertem 
Anodengas 
 
Abbildung 5.28 zeigt ein 0,3 mm dickes Crofer22APU Lochblech vor und nach 1000 
Stunden Auslagerung bei 800 °C in simuliertem Anodengas. Die Löcher haben einen 
Durchmesser von 0,2 mm. Abbildung 5.29 zeigt den Querschliff der Oxidschicht auf 
einem Lochblech nach 5600 Stunden bei 900°C in simuliertem Anodengas. Die 
Oxidschicht der Probe besteht aus einer inneren Chromoxidschicht und einer dünnen, 
äußeren Chrom-Mangan-Spinellschicht. Unterhalb der Oxidschicht in der Legierung 
befindet sich ein Bereich innerer Oxidation. Die mechanische Bearbeitung hatte keinen 
sichtbaren nachteiligen Effekt auf das Oxidationsverhalten des Lochblechs. 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.28: Das Crofer22APU Lochblech vor (links) und nach (rechts) 1000 
Stunden Oxidation bei 800 °C in simuliertem Anodengas. 
JXH3
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Abbildung 5.29: REM-Aufnahmen (BEI) des Querschnitts eines Crofer22APU 
Lochbleches nach 5600 Stunden Oxidation bei 900°C in simuliertem 
Anodengas 
 
Die Abbildung 5.30 zeigt ein geprägtes Wellblech nach 1000 Stunden Oxidation bei 
800 °C in simuliertem Anodengas. Die Oxidschicht der Probe besteht, analog dem 
(Loch)blech, aus einer inneren Chromoxidschicht und einer äußeren Chrom-Mangan-
Spinellschicht. Unterhalb der Oxidschicht in der Legierung befindet sich ein Bereich 
innerer Oxidation. Die Abbildung zeigt, dass der Prägevorgang die Probe einschnürt, 
Rissbildung initiiert und die Oxidschicht daher ungleichmäßig aufwächst (siehe auch 
Abbildung 5.31).  
 
Es ist anzunehmen, dass die oxidationsbedingte Lebensdauer des Wellblechs durch 
solche Risse verkürzt wird, wohingegen die Löcher des Lochblechs keinen negativen 
Einfluss auf die Lebensdauer haben. Die oxidationsbedingte Lebensdauer wird also 
durch mechanische Bearbeitung negativ beeinflusst, wenn Risse in das Material 
eingebracht werden. 
Mn,Cr)3O4 
Lochblech (JXH 5) 
Cr2O3 
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Abbildung 5.30: REM-Aufnahmen (BEI) des Crofer22APU Wellblechs nach 1000 
Stunden Oxidation bei 800°C in simuliertem Anodengas 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.31: REM-Aufnahmen (BEI) des Crofer22APU Wellblechs mit 
eingeschnürter Stelle und Riss nach 1000 Stunden Auslagerung bei 800 °C 
in simuliertem Anodengas 
Dehnungsrisse 
Spalt 
Wellblech 
Cr2O3 
Dehnungsriss 
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Cr2O3 
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5.5 Zusammenfassung des Oxidationsverhaltens von Crofer22APU 
in simuliertem Anodengas 
  
Durch Oxidation bei 800 und 900°C in simuliertem Anodengas und in Luft bildet sich 
auf dem Werkstoff Crofer22APU eine zweiphasige Oxidschicht aus Chromoxid (Cr2O3) 
und Chrom-Mangan-Spinell (Cr2MnO4). Die beiden Oxidphasen bilden sich aus dem 
Sauerstoff der Atmosphäre sowie aus Chrom und Mangan aus der Probe. Dadurch 
nimmt der Chrom- und Mangangehalt in der Probe mit der Zeit ab. Fällt das 
Chromreservoir der Probe unter einen kritischen Wert, versagt die Probe. Dieser 
kritische Chromgehalt und die Versagensart sind geometrieabhängig. Für Blechwerk-
stoffe liegt er bei etwa 16 Gew.-%. Unterhalb dieser 16 Gew.-% versagen Bleche 
vorzugsweise an den Blechkanten durch Eisenoxidbildung. Für Drähte und PM-Folien 
liegt der kritische Chromgehalt bei etwa 13 Gew.-%. Drähte und PM-Folien versagen 
nicht durch Eisenoxidbildung, da Eisenoxidbildung in simuliertem Anodengas und in 
Luft nur an Kanten und Ecken möglich ist. Unterhalb der 13 Gew.-% Chrom verspröden 
Drähte und PM-Folien hingegen durch Austenitisierung der Matrix des Grundwerk-
stoffs. 
 
Die oxidationsbedingte Lebensdauer hängt vom Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis der 
Probe ab. Je dünner die Probe, desto geringer ist das Reservoir an deckschichtbildenden 
Elementen bezogen auf die Reaktionsoberfläche und desto kürzer ist die Zeit bis zum 
Unterschreiten des jeweiligen kritischen Chromgehalts. Mit diesen Ergebnissen wurde 
ein Lebensdauermodell für verschiedene Substratgeometrien aus Crofer22APU in 
simuliertem Anodengas hergeleitet. Die oxidationsbedingte Lebensdauer wird durch 
mechanische Bearbeitung nur negativ beeinflusst, wenn Risse in das Material einge-
bracht werden. 
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5.6 Einfluss der Atmosphäre auf das Oxidationsverhalten und die 
oxidationsbedingte Lebensdauer von Crofer22APU 
5.6.1 Vergleich zwischen der Oxidation in simuliertem Anodengas und in Luft 
 
Vergleicht man die Gewichtsänderungskurven der Drähte bei 900°C in Luft (Abbildung 
5.21) und in simuliertem Anodengas (Abbildung 5.13), so fällt sofort die deutlich 
höhere Gewichtsänderung in Luft auf. Einen analogen Vergleich mit Blechwerkstoffen 
zeigt Abbildung 5.32. Die Gewichtsänderung nach 1000 Stunden bei 900°C ist in Luft 
dreimal so hoch wie in simuliertem Anodengas. In Luft tritt bei dem 0,1 mm und dem 
0,3 mm Blech nach 300 bzw. 900 Stunden breakaway auf [Huczkowski-1], in 
simuliertem Anodengas zeigt das 0,1 mm dünne Blech erst nach 4600 Stunden 
breakaway (siehe Kapitel 5.1.2). In Luft zeigen die Bleche eine ausgeprägte Dicken-
abhängigkeit der Oxidationsrate, in simuliertem Anodengas ist das nicht der Fall.  
 
Die oxidationsbedingte Lebensdauer ist in simuliertem Anodengas also deutlich länger 
als in Luft. Das liegt zum einen an der in simuliertem Anodengas niedrigeren 
Oxidationsrate und zum anderen an der nicht vorhandenen Dickenabhängigkeit der 
Oxidationsrate. Der kritische Chromgehalt hingegen ist für Bleche in beiden 
Atmosphären ähnlich. Ein wesentlicher Faktor ist der niedrige Sauerstoffpartialdruck 
des simulierten Anodengases bei 900°C, der vergleichbar ist mit dem Zersetzungsdruck 
von Eisenoxid. Dies bedeutet, dass bei geringerem Sauerstoffpartialdruck der 
Atmosphäre Eisenoxide thermodynamisch nicht stabil sind, also nicht gebildet werden 
können. Dadurch kann die beschleunigte Oxidation von Cr-Stählen durch den 
breakaway-Effekt nicht ablaufen.  
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Abbildung 5.32: Gewichtsänderungskurven von Crofer22APU Blechen verschiedener 
Dicke während der Auslagerung bei 900°C in Luft und in simuliertem 
Anodengas, die Pfeile markieren breakaway, Oxidationswerte an Luft aus 
[Huczkowski-1] 
 
Abbildung 5.33 zeigt die Oxidschichten zweier 0,1 mm dünnen Bleche nach Oxidation 
in simuliertem Anodengas und in Luft bei 800°C. Die whisker, die sich nur bei 
niedrigem Sauerstoffpartialdruck bilden, sind wahrscheinlich das Resultat einer im 
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Porensaum 
Cr2O3 
(Mn,Cr)3O4 
SiO2 
Al2O3 
Sim. Anodengas: 0,1 mm (JMB24) 
Cr2O3 
Metallische Einschlüsse 
Mn,Cr)3O4 
Luft: 0,1 mm (JMB12) 
Spinell verstärkten Diffusion entlang der Korngrenzen in simuliertem Anodengas im 
Gegensatz zur bevorzugten Gitterdiffusion in Luft [Huczkowski-4].  
 
In beiden Fällen bildet sich eine innere Chromoxidschicht und eine äußere Chrom-
Mangan-Spinellschicht. Die Oxidschicht ist nach Auslagerung in Luft erheblich dicker 
als die in simuliertem Anodengas gebildete Oxidschicht. 
 
Dieser Unterschied resultiert aus einer deutlichen Zunahme der Dicke des Chromoxids; 
die Dicke des Chrom-Mangan-Spinells ist hingegen in beiden Atmosphären ähnlich. 
Die Wachstumsgeschwindigkeit des Chromoxids hängt von der Diffusions-
geschwindigkeit der Ionen durch das Chromoxid ab. Diese Diffusionsgeschwindigkeit 
hängt wiederum von den Sauerstoffpartialdrücken an der Chromoxid/Chrom-Mangan-
Spinellgrenzfläche und der Chromoxid/Legierungsgrenzfläche ab und ist unabhängig 
vom Sauerstoffpartialdruck der Atmosphäre außerhalb der Oxidschicht. Damit dürfte 
die Atmosphäre keinen Einfluss auf das Wachstum der inneren Chromoxidschicht 
haben. 
 
Abbildung 5.33: REM-Aufnahmen (BEI) der Querschnitte 0,1 mm dicker Crofer22APU 
Bleche nach 1000 Stunden Oxidation bei 900°C in simuliertem Anodengas 
(links) und Luft (rechts) [Huczkowski-1] 
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Das Ausmaß der inneren Oxidation ist nach Auslagerung in Luft und simuliertem 
Anodengas ähnlich. Die innere Oxidation von Aluminium und Silizium führt zu einer 
Volumenzunahme innerhalb der Legierung und setzt diese unter Druckspannung (siehe 
Abbildung 5.34). Die Druckspannung führt bei der hohen Versuchstemperatur zum 
Kriechen des Metalls, zu plastischer Verformung des oberflächennahen Bereichs der 
Legierung und auch zur Welligkeit der Grenzfläche Oxid/Legierung [Young-1]. Auf 
diese Weise entstehen in beiden Atmosphären metallische Einschlüsse in der Chrom-
oxidschicht. Innerhalb der Einschlüsse ist keine innere Oxidation mehr sichtbar, da die 
Legierung im Bereich der oberflächennahen Verformung durch innere Oxidation an 
Legierungselementen mit hoher Sauerstoffaffinität verarmt ist. Die metallischen Ein-
schlüsse in der Oxidschicht führen zur plastischen Verformung, zu Schäden und Riss-
bildung in der Oxidschicht. In den Rissen wird die metallische Oberfläche direkt der 
jeweiligen Atmosphäre ausgesetzt, reoxidiert und der Riss „heilt“ aus [Huczkowski-2]. 
Hier zeigt sich der Unterschied zwischen den beiden Atmosphären: In Luft wird sich in 
den Anfangsstadien der Ausheilung eisenhaltiges Oxid bilden, in simuliertem 
Anodengas wird die anfängliche Bildung von eisenreichem Oxid durch den niedrigen 
Sauerstoffpartialdruck (siehe oben) behindert. In Luft wird das Chromoxid mit Eisen 
dotiert und zeigt deutlich höhere Wachstumsgeschwindigkeiten als das undotierte 
Chromoxid [Huczkowski-2]. Dadurch erklärt sich die deutlich höhere Oxidationsrate 
und die deutlich dickere Chromoxidschicht der Bleche bei Oxidation in Luft, im 
Vergleich mit äquivalenten Versuchen in simuliertem Anodengas. 
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Abbildung 5.34: Der Mechanismus der Rissbildung in Oxidschichten bei Oxidations-
versuchen an Luft, t1 < t2 < t3 [Huczkowski-1] 
 
Die Dickenabhängigkeit der Oxidationsrate in Luft lässt sich nach [Huczkowski-2] 
erklären: 
 
• Die Oxidationsrate steigt durch die Bildung von eisendotiertem Chromoxid an. 
Dieser Effekt wird durch Cr- und Mn-Verarmung verstärkt. Verarmungseffekte 
treten aufgrund des geringen Reservoirs an Chrom und Mangan bei dünneren 
Proben eher auf. 
 
• Der eben beschriebene Effekt, der durch innere Oxidation induzierten 
mechanischen Spannungen, die zu plastischer Verformungen oberflächennaher 
Bereiche und damit zu Rissen in der Oxidschicht führen, ist bei dünneren 
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Proben stärker ausgeprägt als bei dicken Proben. Sie haben einerseits durch ihre 
geringe Dicke eine geringere Kriechbeständigkeit [Evans-1], andererseits 
wirken bei vergleichbarer Oxidschichtdicke höhere Zugspannungen auf dünn-
wandige metallische Proben besonders bei thermozyklischer Beanspruchung. 
Zum Ausheilen des Risses hat eine dünnere Probe wiederum ein geringeres Cr- 
und Mn-Reservoir zur Verfügung und geht nach dessen früherer Verarmung 
schneller zur Eisenoxidbildung über. 
 
• Spannungen werden zusätzlich thermisch induziert (beim Abkühlen und 
Aufheizen der Proben) aufgrund der unterschiedlichen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten der Oxidschicht und der Legierung. Die thermisch 
induzierten Spannungen führen ebenfalls zu Rissen in der Oxidschicht. Diese 
Risse öffnen die metallische Oberfläche dem Sauerstoff der Atmosphäre und 
beschleunigen damit deren Oxidation. Durch ihre geringere Kriechbeständigkeit 
[Evans-1] wirkt sich dieser Effekt bei dünnen Proben stärker aus als bei dicken 
Proben. 
 
Durch DTMO (Deflection Testing in Monofacial Oxidation) bei der DECHEMA e.V. 
wurde das Wachstumsverhalten der Oxidschichten auf 250 µm dünnen und 2 mm 
dicken JS-3 Proben 100 Stunden bei 900°C in Luft und simuliertem Anodengas 
untersucht. JS-3 ist eine Crofer22APU-ähnliche Legierung mit geringeren Aluminium- 
und Siliziumgehalten [Huczkowski-1], die chemische Zusammensetzung befindet sich 
im Anhang. Beim DTMO-Verfahren wird die Durchbiegung einseitig oxidierter Proben 
gemessen und über Momentengleichgewichte in laterale Wachstumsspannungen 
umgerechnet [Echsler-1]. Mögliche Spannungsabbaumechanismen über Rissbildung in 
der aufwachsenden Oxidschicht werden per Schallemissionsanalyse detektiert. Um die 
einseitige Oxidation der Proben zu erreichen, wurden die Bleche voroxidiert (900°C, 
100h, Luft), die Oxidschicht einseitig wieder entfernt und die Oberfläche auf Körnung 
1200 poliert.  
 
Abbildung 5.35 und Abbildung 5.36 zeigen die Wachstumsspannungen und die 
Energien der auf Risse hindeutenden Schallemissionen der 250µm dünnen JS-3 Probe 
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in simuliertem Anodengas und in Luft. Auffällig ist, dass in simuliertem Anodengas nur 
während dem Abkühlvorgang Risse auftreten. Ansonsten werden während des Versuchs 
keine Signale, also keine auf Risse hindeutende Energien der Schallemissionen erfasst. 
Auch die Wachstumsspannungen fallen in simuliertem Anodengas deutlich schwächer 
aus, die Auslenkung ist in simuliertem Anodengas deutlich geringer als in Luft. Dass 
während isothermer Oxidation überhaupt Wachstumsspannungen auftreten, liegt am 
lateralen Oxidwachstum durch Diffusion der deckschichtbildenden Elemente aus der 
Legierung und des Sauerstoffs aus der Atmosphäre, welches innerhalb der Oxidschicht 
zu Oxidneubildung und damit zu Druckspannungen führt. Die innere Oxidation (siehe 
oben) ist nicht die einzige und auch keine notwenige Ursache für Defekte in der 
Oxidationsschicht. JS-3 zeigt durch die geringeren Aluminium- und Siliziumgehalte 
wenig innere Oxidation, aber in Luft trotzdem starke Wachstumsspannungen und viele 
auf Rissbildung hindeutende Schallemissionssignale. Die Spannungen werden durch 
eine plastische Verformung des metallischen Substrats abgebaut, die Proben sind daher 
am Ende des Versuchs einseitig in Richtung geringerer Spannung gekrümmt (siehe 
Abbildung 5.37). 
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Abbildung 5.35: Auslenkung und Energie der Schallemissionen während der Oxidation 
einer 250µm dünnen JS-3 Probe in Luft 
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Abbildung 5.36: Auslenkung und Energie der Schallemissionen während der Oxidation 
einer 250µm dünnen JS-3 Probe in simuliertem Anodengas 
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Abbildung 5.37: Makroaufnahme der 250µm dünnen JS-3 Probe nach DTMO Unter-
suchung bei 900°C, 100h in Luft 
 
Die 2 mm dicke JS-3 Probe zeigt in Luft deutlich mehr Risse als die dünne Probe, es 
werden ca. 15.000 Signale, also auf Risse hindeutende Energien der Schallemissionen 
erfasst. Dabei steht aber nicht jedes Signal unbedingt für einen Riss. Die Wachstums-
spannungen der Oxidschicht werden durch das laterale Oxidwachstum induziert und 
führen zu Druckspannungen in der Oxidschicht. Die Druckspannungen in der Oxid-
schicht verursachen Zugspannungen im oberflächennahen Bereich der Legierung. 
Dünne bzw. kriechfreudige Proben bauen diese Spannungen leichter ab als dicke bzw. 
kriechfeste Proben, da sie sich ausdehnen bzw. verbiegen. Aus diesem Grund ist die 
Rissbildung bei dünnen Proben geringer als bei dicken. Daher würde man erwarten, 
dass sich das Oxid auf dicken Proben schneller als auf dünnen bildet. Allerdings 
verarmen dünne Proben eher an Mangan und Chrom. Diese beiden gegensätzlichen 
Effekte führen beim Ausheilen der wenigen Risse einer dünnen Probe zum schnellen 
Einbau von Eisen in die Oxidschicht, während dicke Proben durch ihr großes Mn- und 
Cr-Reservoir geschützt werden. 
 
Die geringeren Wachstumsspannungen und die wenigen beobachteten Risse in der 
Probe in simuliertem Anodengas erklären sich folgendermaßen: Bei Oxidation in Luft 
bildet sich eine schützende, aber defektbehaftete Chromoxidschicht. Die Defekte und 
Poren sind durch die schnelle nach außen gerichtete Chromdiffusion bedingt und 
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können zu ungenügender Haftung und zum Abplatzen der Schicht führen [Quadakkers-
1]. In simuliertem Anodengas wird bei genügend hohem H2O/H2-Verhältnis durch 
Wasserdampf die Oxidbildung an der Metall/Oxidschichtgrenzfläche begünstigt. 
Dadurch wird das weitere Wachstum bestehender Defekte eingeschränkt und die Oxid-
schichthaftung verbessert [Hänsel-1, Huczkowski-1, Malkow-1, Michalik-1]. 
 
Bei den DTMO Proben ist in den REM Bildern (siehe Abbildung 5.38) ein deutlicher 
Unterschied zwischen den Oxidschichten, die auf der Probenseite mit Voroxidations-
schicht bzw. denen, die auf der Seite mit abgeschliffener Voroxidationsschicht 
aufwachsen, zu erkennen. Auf der abgeschliffenen Seite fand geringere innere 
Oxidation statt und es bildete sich eine dünnere Spinellschicht an der Oberfläche aus, 
als auf der Seite mit noch vorhandener Voroxidationsschicht. Die Oxidschicht auf der 
abgeschliffenen Seite ist dünner und gleichmäßiger aufgewachsen als die Oxidschicht 
auf der Seite mit vorhandener Voroxidationsschicht. 
 
Abbildung 5.38: REM-Aufnahmen (BEI) der Querschnitte eines 250 µm dicken JS-3 
Blechs nach 100 Stunden Oxidation bei 900°C in simuliertem Anodengas, 
links die Probenseite mit abgeschliffener Voroxidationsschicht, rechts die 
Probenseite ohne Einflussnahme 
 
Durch das Abschleifen der Voroxidationsschicht wird auch ein Teil der oberflächen-
nahen Legierung abgeschliffen, einschließlich der Zone innerer Oxidation. Auf dieser 
Seite der Probe werden Aluminium und Silizium eher verarmen und es kommt 
deswegen während der DTMO Versuche zu weniger ausgeprägter innerer Oxidation. 
Geringere innere Oxidation bedeutet weniger Volumenzunahme, damit kleinere 
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Druckspannungen und weniger  plastische Verformung durch Kriechen im oberflächen-
nahen Bereich der Legierung. Dadurch werden die plastischen Verformungen, Schäden 
und Risse der Oxidschicht auf der abgeschliffenen Seite reduziert, die Oxidschicht 
erscheint gleichmäßiger. Analog zur Verarmung des Aluminiums und Siliziums verarmt 
auch das Mangan, da mit dem Abschleifen der Voroxidationsschicht auch der mangan-
haltige Spinell entfernt wird. 
 
Um die Oxidschichtbildung in den frühen Phasen der Oxidation in Luft und simuliertem 
Anodengas zu vergleichen, wurden SNMS-(Sekundärneutralteilchen-Massenspektro-
metrie) Tracer-Untersuchungen durchgeführt. JS-3 Bleche wurden zweistufig in Ar, 
20 % 16O2 und anschließend in Ar, 20 % 18O2  bzw. in Ar, 4 % H2, 2 % H216O / Ar, 4 % 
H2, 2 % H218O mit 18O als Tracer bei 900°C oxidiert und per SNMS analysiert. Die 
Oxidationsdauer betrug 1 und 2 (= 3) Stunden bzw. 2 und 4 (= 6) Stunden. Abbildung 
5.39 und Abbildung 5.40 zeigen die Elementkonzentrationen bei 900°C in Sauerstoff 
bzw. in simuliertem Anodengas ausgelagerter JS-3 Bleche als Funktion der Sputterzeit. 
Die Sputterzeit ist proportional zum Abstand von der Oxidoberfläche. Damit sind 
Aussagen zum Aufbau der Oxidschicht, den Phasenzusammensetzungen und den 
Wachstumsmechanismen der Oxidschicht möglich. 
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Abbildung 5.39: SNMS Profile 0,3 mm dicker JS-3 Bleche nach zweistufiger Oxidation 
in Ar - 20 % 16O2  / Ar - 20 % 18O2  bei 900°C, oben 1h/2h, unten 2h/4h 
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Abbildung 5.40: SNMS Profile 0,3 mm dicker JS-3 Bleche nach zweistufiger Oxidation 
in Ar - 4 % H2 - 2 % H216O / Ar - 4 % H2 - 2 % H218O bei 900°C, oben 
1h/2h, unten 2h/4h 
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Die in beiden Gasen gebildeten Oxidschichten bestehen aus je einer mangan- und 
chromreichen äußeren Schicht und einer chromreichen inneren Schicht. Der Verlauf des 
Sauerstoffgehalts als Funktion der Zeit weist auf eine äußere Spinellphase hin, da das 
Metall/Sauerstoff-Verhältnis eines Spinells größer ist als das von Cr2O3. Die Profile der 
in Ar, 20 % 16O2 / Ar, 20 % 18O2  oxidierten Proben zeigen ein starkes auswärts 
gerichtetes Wachstum der Oxidschicht durch Kationentransport. Dies ist aus dem hohen 
18O Anteil in der äußeren Oxidschicht und der Zeitabhängigkeit der Elementverteilung 
erkennbar [Malkow-1, Pfeifer-1]. Im Vergleich dazu zeigen die in Ar, 4 % H2, 2 % 
H216O / Ar, 4 % H2, 2 % H218O oxidierten Proben insbesondere bei kurzen Oxidations-
zeiten einen deutlichen Anteil an nach innen gerichtetem Wachstum der Oxidschicht 
über schnelle Diffusionswege, z.B. Korngrenzen [Pfeifer-1]. Nach der längeren 
Oxidationsdauer von 2 und 4 Stunden ist dieser Effekt noch sichtbar, aber weniger stark 
ausgeprägt. Auffällig ist die leicht erhöhte Mangankonzentration der in simuliertem 
Anodengas ausgelagerten Proben knapp unterhalb der Chromoxidschicht. Sie weist 
möglicherweise auf eine, in den Anfangsstadien auftretende innere Oxidation von 
Mangan hin. Nach 6 Stunden ist diese Mangananreicherung gegenüber dem 3 Stunden 
Versuch etwas abgeflacht.  Vermutlich wird der Bereich innerer Oxidation in die Oxid-
schicht eingebaut. Hier wird das Mangan möglicherweise im Chromoxid gelöst 
[Naoumidis-1].  
 
Auffälliger Unterschied im Aufbau der Oxidschicht in beiden Atmosphären ist die in 
Ar, 4 % H2, 2 % H2O auftretende deutliche Trennung zwischen der chrom- und 
manganreichen Phase außen und der chromreichen Phase innen. Bei 1000°C in Luft 
sind Cr2O3 und die Spinelle MnCr2O4 und Mn3O4 stabil; ein geringer Mangananteil 
kann im Cr2O3 gelöst werden [Naoumidis-1]. Bei einem Sauerstoffpartialdruck von    
10-21 bar sind bei 1000°C Cr2O3, MnCr2O4 und MnO stabil [Naoumidis-1]. Abbildung 
5.41 und Abbildung 5.42 zeigen die Phasendiagramme des quasi-ternären Systems Cr-
Mn-Ti-Oxid für Luft und eine Ar-H2-Atmosphäre mit einem Sauerstoffpartialdruck von 
10-21 bar bei 1000°C. Einphasengebiete sind schwarz, Zweiphasengebiete gestreift und 
Dreiphasengebiete weiß makiert. 
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Bei hohen Sauerstoffpartialdrücken ist ein Spinell in einem breiten Stöchiometrie-
bereich mit der Zusammensetzung Mn(MnxCr1-x)2O4 stabil. Der Index x liegt für den 
kubischen MnCr2O4-Spinell zwischen 0 und 0,39 [Naoumidis-1]. Der in Luft gebildete 
Spinell kann also eine große Variation im Chrom/Mangan-Verhältnis aufweisen. Die 
hierdurch bedingte hohe Fehlstellenkonzentration führt zu hohen Wachstumsraten über 
Gitterdiffusion. Diese hohen Wachstumsraten der Oxidschicht verursachen ein 
schnelleres Verarmen des Mangans bei Auslagerung in Luft als in simuliertem Anoden-
gas. In den SNMS Profilen ist dies nach Luftoxidation durch ein frühes Absinken der 
Mangankonzentration in der Legierung auf nahezu Null erkennbar, im Gegensatz zur 
Oxidation in simuliertem Anodengas (siehe Abbildung 5.43). 
 
Bei der in simuliertem Anodengas bei 900°C aufgewachsenden Oxidschicht ist der 
Spinell annährend stöchiometrisch Cr2MnO4, d.h. es tritt keine Veränderung im Cr-Mn-
Verhältnis auf. Dies bedeutet, dass der Spinell nur eine geringe Fehlstellenkonzentration 
aufweist.  
 
Geht man für die Spinellbildung von einer Chrom- und Mangandiffusion nach außen 
aus, so bilden sich in Ar, 4 % H2, 2 % H2O durch die unterschiedlichen Diffusions-
geschwindigkeiten von Chrom und Mangan Poren in der Oxidschicht an der Grenz-
fläche Spinell/Cr2O3. Diese sind als Porensaum erkennbar (siehe z.B. Abbildung 5.2). In 
Luft hingegen bildet sich durch den breiten Stöchiometriebereich des Spinells ein 
Spinell mit variabler Zusammensetzung und die Poren treten nicht auf. 
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Abbildung 5.41: Phasendiagramm des quasi-tertiären Systems Cr-Mn-Ti-Oxid bei 
1000°C in Luft [Naoumidis-1] 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.42: Phasendiagramm des quasi-tertiären Systems Cr-Mn-Ti-Oxid bei 
1000°C in einer Ar-H2-Atmosphäre mit einem Sauerstoffpartialdruck von 
10-21 bar [Naoumidis-1] 
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Abbildung 5.43: SNMS Profile 0,3 mm dicker JS-3 Bleche nach zweistufiger Oxidation 
in Ar - 20 % 16O2  / Ar - 20 % 18O2  (oben) und Ar - 4 % H2 - 2 % H216O / Ar 
- 4 % H2 - 2 % (unten) bei 900°C, 2h/4h  
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5.6.2 Einfluss des Feuchtegehalts auf die Oxidation in simuliertem Anodengas 
 
Abbildung 5.44 zeigt die Gewichtsänderungskurven zweier jeweils 0,5 mm dicker 
Crofer22APU Bleche bei Oxidation in simuliertem Anodengas (in 4 % H2, 2 % H2O, 
Rest Argon), sowie in feuchtem simulierten Anodengas (in 4 % Wasserstoff, 20 % 
Wasser, Rest Ar) bei 900°C. Die Gewichtszunahme der Probe aus dem feuchteren Gas 
ist nach Versuchsende ungefähr doppelt so hoch wie in dem üblicherweise verwendeten 
simulierten Anodengas (siehe Abbildung 5.3). Die Oxidationsrate nimmt also mit 
steigendem Feuchtegehalt zu. 
 
Abbildung 5.44: Gewichtsänderungskurven von 0,5 mm dicken Crofer22APU Blechen 
während der Auslagerung bei 900°C in feuchtem Anodengas 
 
Den Querschliff der Probe JMD18 zeigt Abbildung 5.45. Die Oxidschicht besteht, wie 
in simuliertem Anodengas, aus einer inneren Chromoxidschicht und einer äußeren 
Chrom-Mangan-Spinellschicht. Letztere ist nur sehr dünn ausgebildet. Unterhalb der 
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Oxidschicht befindet sich ein Bereich innerer Oxidation. Innerhalb der Oxidschicht sind 
metallische Einschlüsse erkennbar.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.45: REM-Aufnahmen (BEI) eines 0,5 mm dicken Crofer22APU Blechs 
nach 1000 Stunden Oxidation bei 900°C in simuliertem Anodengas mit 20% 
Wasserdampf 
 
Analog zur Lebensdauerberechnung von Blechwerkstoffen in simuliertem Anodengas 
zeigt Abbildung 5.46 ein Diagramm zur Lebensdauervorhersage von Blechen in Ar-
4%H2-20%H2O in Abhängigkeit von der Blechdicke für Crofer22APU bei 900°C. Es 
wird von einem kritischen Chromgehalt von 16 Gew.-% ausgegangen. Die Oxidations-
konstante k (900°C) = 0,062 mg/cm2h-1 und der Oxidationsexponent n (900°C) = 0,38 
wurden aus der Gewichtsänderungskurve des 0,5 mm dicken Blechs abgeleitet.  
 
Die oxidationsbedingte Lebensdauer einer Probe bei vorgegebener Temperatur hängt 
also von ihrer Geometrie, ihrem Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis und der Atmos-
phäre ab. Die Zeit bis zum Eintritt von breakaway im simulierten Anodengas verkürzt 
sich mit zunehmendem Feuchtegehalt.  
innere Oxidation 
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Cr2O3 
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Abbildung 5.46: Diagramm zur Lebensdauervorhersage von Crofer22APU Blechen in 
Ar-4%H2-20%H2O in Abhängigkeit von der Blechdicke (mit cB = 16 % Cr, 
n (900°C) = 0,38, k (900°C) = 0,062 mg/cm2h-1) 
1
10
100
1 000
10 000
100 000
0.01 0.1 1
Blechdicke [mm]
Le
be
n
sd
a
u
e
r 
[h]
900°C 
Ergebnisse und Diskussion der Oxidationsversuche 
 
109
5.6.3 Einfluss C-haltiger Gasphasen auf die Oxidation in simuliertem Anodengas 
 
Abbildung 5.47 zeigt die Gewichtsänderungskurven zweier jeweils 0,5 mm dicker 
Crofer22APU Bleche bei Oxidation in simuliertem Anodengas (4 % H2, 2 % H2O, Rest 
Ar) und in CO-haltigem simuliertem Anodengas (4 % H2, 2 % H2O, 10 % CO, Rest Ar) 
bei 800°C. Die Gewichtszunahmen beider Proben sind ähnlich. Die Oxidationsrate wird 
also von einem CO-Gehalt von 10 Prozent innerhalb von 1000 Stunden nicht wesentlich 
beeinflusst. 
Abbildung 5.47: Gewichtsänderungskurven von 0,5 mm dicken Crofer22APU Blechen 
während der Auslagerung bei 800°C in kohlenstoffhaltigem Anodengas 
 
Den Querschliff der Probe nach Auslagerung in CO-haltigem simuliertem Anodengas 
zeigt Abbildung 5.48. Die Oxidschicht besteht, wie in CO-freiem simuliertem Anoden-
gas, aus einer inneren Chromoxidschicht und einer äußeren Chrom-Mangan-Spinell-
schicht. Unterhalb der Oxidschicht befindet sich ein Bereich innerer Oxidation, inner-
halb der Oxidschicht sind metallische Einschlüsse erkennbar. Ein Aufkohlen des Stahls 
lässt sich weder durch Ätzen des Querschliffs noch durch chemische Analyse (IR-
Spektroskopie) feststellen. Da in beiden Atmosphären die Oxidationskinetik sehr 
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ähnlich ist, können die Lebensdauermodelle für Crofer22APU Werkstoffe in 
simulierten Anodengasatmosphären auf CO-haltige Anodengase übertragen werden. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.48: REM-Aufnahmen (BEI) eines 0,5 mm dicken Crofer22APU Blechs 
nach 1000 Stunden Oxidation bei 800°C in kohlenstoffhaltigem simuliertem 
Anodengas 
 
 
Nach [Quadakkers-6] wird die Kohlenstoffaktivität der CO-haltigen Atmosphäre wie 
folgt berechnet: 
 
CO + H2 = C + H2O       Gleichung 5.14 
 
ac = K1 [p(CO) p(H2) / p(H2O)]     Gleichung 5.15 
 
 
Dabei ist K1 die Gleichgewichtskonstante für die Gleichung 5.14. Der Sauerstoffpartial-
druck der CO-haltigen Atmosphäre errechnet sich aus: 
 
H2O = ½ O + H2       Gleichung 5.16 
 
p(O2) = [K2 · p(H2O) / p(H2)] 2     Gleichung 5.17 
innere Oxidation 
Mn,Cr)3O4 
Blech 0,5 mm (JMD 17) 
Cr2O3 
Porensaum 
Ergebnisse und Diskussion der Oxidationsversuche 
 
111
K2 ist dabei die Gleichgewichtskonstante von Gleichung 5.16. 
 
Aus Gleichung 5.15 und 5.17 ergibt sich mit K3 = K1 · K2: 
 
ac = K3 · p(CO) / p½ (O2)     Gleichung 5.18 
 
Die Abhängigkeit der Kohlenstoffaktivität vom Sauerstoffpartialdruck bei CO-
Partialdrücken von 0,1 bzw. 0,01 bar ist in das Stabilitätsdiagramm für Cr-O-C bei 
800°C in Abbildung 5.49 rot eingegangen. 
 
 
Abbildung 5.49: Cr-O-C Stabilitätsdiagramm bei 800°C und CO-Isobaren (siehe 
Gleichung 5.15) für p (CO) = 0,1 bzw. 0,01 bar [Fact-Sage-1] 
 
Bei einem Sauerstoffpartialdruck der Atmosphäre von etwa 10-20 bar ergibt sich bei 
einem CO-Gehalt von 10 Prozent eine Kohlenstoffaktivität von etwa 10-1. Die Kohlen-
stoffaktivität der Atmosphäre ist somit deutlich höher als die erforderlich Aktivität um 
Cr-Carbide in der Legierung bilden zu können. Dennoch konnten bei den 
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Anodengas 
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Auslagerungsversuchen bis zu 1000 Stunden keine Aufkohlungsvorgänge beobachtet 
werden. Der Grund dafür liegt in der schützenden Wirkung der oxidischen Deckschicht 
auf der Crofer22APU-Oberfläche. Generell wird angenommen, dass eine Übertragung 
von Kohlenstoff aus der Atmosphäre in die Probe in oxidierender bzw. aufkohlender 
Atmosphäre über molekularen Transport durch die Oxidschicht grundsätzlich möglich 
ist, wenn eine Gasdurchlässigkeit der Oxidschicht vorliegt. Die Chromoxidschicht, die 
sich bei 800°C auf Crofer22APU bildet, ist offenbar nicht durchlässig, und so ist nach 
1000 Stunden Oxidation Aufkohlung weder gravimetrisch messbar, noch 
metallographisch nachweisbar. Nur wenn die Barrierewirkung der Oxidschicht versagt, 
wäre eine Übertragung von Kohlenstoff aus der Atmosphäre durch die Oxidschicht in 
die Probe mit nachfolgender Aufkohlung grundsätzlich möglich. 
 
Eine derartige Störung der Schutzwirkung der Oxidschicht kann z.B. durch Rissbildung 
bei langzeitiger zyklischer Belastung auftreten. Grundsätzlich kann dies jedoch auch an 
den Kontaktstellen zwischen ferritischem Stahl und Nickel auftreten. Hierauf wird im 
Folgenden eingegangen. 
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Interdiffusionsverhalten Crofer22APU/Nickel unter SOFC-relevanten 
Bedingungen 
 
Crofer22APU hat in Form des Interkonnektors und beim alternativen Stackkonzept mit 
einer zweigeteilten Anode in Form des Anodensubstrats Kontakt mit dem Ni-YSZ 
Cermet der Anode bzw. der Anodenfunktionsschicht. Deshalb wurden mögliche 
Reaktionen zwischen einem Crofer22APU-Blech und einem aufgepunktetem Nickel-
blech in CO-haltiger Anodenatmosphäre untersucht. In dieser Atmosphäre sind Nickel-
oxide thermodynamisch nicht stabil. Abbildung 5.50 zeigt ein 0,5 mm dickes 
Crofer22APU-Blech mit einem aufgepunktetem Nickelblech nach 1000 Stunden 
Auslagerung bei 800°C in Ar, 4 % H2, 10 % CO, 2 % H2O. An den Verbindungsstellen 
zwischen Nickel und Crofer22APU kann sich keine gegen Eintrag von Kohlenstoff aus 
der Atmosphäre in die Probe schützende Oxidschicht bilden. Der Kohlenstoff gelangt 
von der Atmosphäre, aufgrund der Löslichkeit und Beweglichkeit des Kohlenstoffs im 
Nickel, über das Nickelblech ungehindert in die Crofer22APU Legierung. Im 
ferritischen Chromstahl reagiert der gelöste Kohlenstoff mit Chrom unter Bildung von 
Chromkarbiden, die analog zum Mechanismus der inneren Oxidation ausgeschieden 
werden. 
 
Dieser Vorgang versprödet einerseits den Werkstoff und reduziert andererseits das für 
die Oxidationsbeständigkeit nötige Cr-Reservoir. Durch Diffusion von Nickel in den 
Stahl erfolgt die Bildung einer austenitischen Interdiffusionszone. Abbildung 5.51 zeigt 
die Probe nach dem Ätzen. Die Karbide bilden sich rund um den Fügepunkt und entlang 
der Grenzfläche Legierung/Nickelblech. Mit zunehmendem Abstand von den 
Verbindungszonen Nickel/Legierung nimmt die Karbidkonzentration deutlich ab. Die 
Ergebnisse zeigen somit, dass eine direkte Verbindung zwischen Nickel und Stahl, z.B. 
hergestellt durch Punktschweißen, eine erhebliche Aufkohlung des Stahls initiieren 
kann. 
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Abbildung 5.50: REM-Aufnahmen (BEI) eines 0,5 mm dicken Crofer22APU Blechs 
mit einem aufgepunkteten Ni Blech nach 1000 Stunden Oxidation bei 
800°C in Ar, 4 % H2, 10 % CO, 2 % H2O 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.51: Lichtmikroskopische Aufnahme eines 0,5 mm dicken Crofer22APU 
Blechs mit einem aufgepunkteten Nickelblech nach 1000 Stunden Oxidation 
bei 800°C in Ar, 4 % H2, 10 % CO, 2 % H2O 
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5.7 Zusammenfassung möglicher, die Lebensdauervorhersage 
beeinflussender Faktoren 
 
Die oxidationsbedingte Lebensdauer ist in simuliertem Anodengas deutlich länger als in 
Luft. Das liegt einerseits an der in simuliertem Anodengas niedrigeren Oxidationsrate 
und andererseits an der nicht vorhandenen Dickenabhängigkeit der Oxidationsrate. Die 
unterschiedlichen Oxidationsraten in den beiden Atmosphären erklären sich durch 
unterschiedliche Ausheilvorgänge von Rissen in der Oxidschicht aufgrund der 
verschiedenen Sauerstoffpartialdrücke der Betriebsatmosphären. In Luft bildet sich 
beim Ausheilen der Risse schnell wachsendes, eisendotiertes Chromoxid, in 
simuliertem Anodengas langsamer wachsendes, chrom- und manganhaltiges Oxid. 
Außerdem konnte gezeigt werden, dass die in simuliertem Anodengas gebildete 
Spinellschicht nahezu stöchiometrisch ist, das heißt eine geringe Fehlstellen-
konzentration aufweist. Der in Luft gebildete Spinell weist eine große Variation im 
Chrom/Mangan-Verhältnis auf. Die hierdurch bedingte hohe Fehlstellenkonzentration 
führt zu hohen Wachstumsraten über Gitterdiffusion. Es wurden Hinweise gefunden, 
dass die in simuliertem Anodengas gebildete innere Chromoxidschicht eine geringe 
Mangandotierung aufweist, die möglicherweise der Grund für die geringe Wachstums-
rate in dieser Atmosphäre ist. 
 
Der Vergleich zwischen der Oxidation in feuchtem simuliertem Anodengas gegenüber 
dem bisherigen simulierten Anodengas ergab, dass die Oxidationsrate mit steigender 
Feuchtigkeit zunimmt. Im Gegensatz dazu wird die Oxidationsrate durch einen CO-
Gehalt von 10% in der Atmosphäre innerhalb von 1000 Stunden nicht wesentlich 
beeinflusst. Eine Aufkohlung konnte bei Versuchszeiten bis 1000 Stunden nicht 
beobachtet werden.  
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6 Chemische Wechselwirkung zwischen ferritischen 
Interkonnektorwerkstoffen und Nickel  
6.1 Problemstellung 
 
Eine wesentliche Aufgabe bei der Entwicklung eines metallischen Interkonnektors bzw. 
eines metallischen Anodensubstrats ist die chemische Stabilität bei Betriebs-
bedingungen im Kontakt mit Nickelbestandteilen der Anode bzw. beim alternativen 
Konzept mit der zweigeteilten Anode (siehe Kapitel 3.1.3) mit Nickelbestandteilen der 
Anodenfunktionsschicht. Daran schließt sich die Suche nach einer geeigneten 
Diffusionssperrschicht zur Unterdrückung unerwünschter Diffusionsvorgänge an. Es 
müssen Reaktionen zwischen dem Stahl und der Anode, die zu negativen Einflüssen auf 
die Zellleistung oder die Lebensdauer führen, vermieden werden. Die Interdiffusion von 
Eisen und Chrom (aus der Legierung) in das Ni-YSZ Cermet können zum Verlust der 
katalytischen Wirkung des Nickels führen. Die Interdiffusion von Nickel (aus der 
Anodenschicht) würde eine Austenitisierung des Crofer22APUs bewirken. Damit würde 
sich sein thermischer Ausdehnungskoeffizient gegenüber denen der anderen SOFC-
Komponenten verändern und somit die strukturelle Integrität des Zellverbundes 
gefährden.  
 
Abbildung 6.1 zeigt den metallographischen Querschliff einer mit Nickel galvanisch 
beschichteten und unter Standardbedingungen (1000 Stunden bei 800°C in simuliertem 
Anodengas) oxidierten Referenzprobe. Die Probe oxidiert unterhalb der Nickelschicht 
und es zeigt sich eine 60 µm tiefe Interdiffusionszone im Stahl; der Stahl austenitisiert 
in diesem Bereich. In Anodengas ist Nickel thermodynamisch stabil, es findet keine 
Oxidation des Nickels statt. Aufgrund der Löslichkeit von Sauerstoff in Nickel 
diffundiert Sauerstoff an die Grenzfläche Nickel/Crofer22APU, es findet „innere 
Oxidation“ des Chroms statt. Dies bedeutet, dass durch Vernickelung von Crofer22APU 
die Oxidation nicht verhindert werden kann. 
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Abbildung 6.1: REM Analyse der nicht voroxidierten, mit Nickel galvanisch 
beschichteten und 1000 Stunden bei 800 °C in simuliertem Anodengas 
ausgelagerten Crofer22APU Probe 
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6.2 Orientierende Untersuchungen zur Hemmung der Wechsel-
wirkung zwischen Crofer22APU und Nickel 
6.2.1 Einfluss der Voroxidationsbedingungen auf die Interdiffusion 
 
Die Interdiffusion von Nickel in den Stahl soll durch Voroxidieren des Stahls verhindert 
werden. Es wurden eine Reihe von Interdiffusionsversuchen mit unterschiedlich vor-
oxidierten Proben durchgeführt. Die Crofer22APU Bleche wurden bei 800°C 
20 Stunden in den jeweils beschriebenen Atmosphären voroxidiert und dann mit Nickel 
galvanisch beschichtet oder besputtert. Diese Proben wurden 1000 Stunden bei 800°C 
in simuliertem Anodengas oxidiert. Danach wurde das Ausmaß der Interdiffusion mit 
Hilfe rasterelektronenmikroskopischer Analysen untersucht.  
 
Voroxidation in Luft 
Abbildung 6.2 zeigt eine 20 Stunden lang bei 800 °C in Luft voroxidierte, mit Nickel 
galvanisch beschichtete und unter Standardbedingungen ausgelagerte Probe. Nickel 
diffundierte in das Crofer22APU und Eisen bzw. Chrom aus dem Crofer22APU in die 
Nickelbeschichtung und bildet darauf eine Chromoxidschicht. Im Stahl zeigt sich eine 
40 µm breite Interdiffusionszone mit Austenitisierung. Die Interdiffusionszone ist damit 
schmaler als bei der Probe ohne Voroxidation des Stahls. Die Voroxidationsschicht ist 
stellenweise unterbrochen. Dies liegt möglicherweise daran, dass die Voroxidations-
schicht, die im Gleichgewicht mit den Bedingungen während der Voroxidation in Luft 
steht, während der Standardauslagerung in simuliertem Anodengas durch den deutlich 
niedrigeren Sauerstoffpartialdruck des simulierten Anodengases zersetzt wird. Um diese 
Möglichkeit zu überprüfen wurde eine Probe in simuliertem Anodengas voroxidiert. 
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Abbildung 6.2: REM Analyse der in Luft voroxidierten, mit Nickel beschichteten und 
1000 Stunden bei 800 °C in simuliertem Anodengas ausgelagerten 
Crofer22APU Probe 
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Voroxidation in simuliertem Anodengas 
Die Abbildung 6.3 zeigt zwei Stellen einer 20 Stunden lang bei 800 °C in simuliertem 
Anodengas voroxidierten, mit Nickel besputterten und unter Standardbedingungen aus-
gelagerten Probe (JDA55). An der Stelle A in Abbildung 6.3 diffundierte Nickel in die 
Crofer22APU Legierung und Eisen bzw. Chrom aus dem Crofer22APU in die Nickel-
beschichtung, welches durch innere Oxidation mit im Nickel gelösten Sauerstoff 
Chromoxid bildet. Im Stahl zeigt sich eine 45 µm breite Interdiffusionsschicht mit 
Austenitisierung, der Nickelanteil ist aber bei gleichem Abstand von der Probenober-
fläche geringer als bei der in Luft voroxidierten Probe. An Stelle B findet man keine 
Chromoxidschicht auf der Nickelbeschichtung, nur sehr wenig Nickel im Stahl bzw. 
Eisen und Chrom in der Nickelbeschichtung und keine Austenitisierungszone. Die Vor-
oxidationsschicht wirkt als Diffusionsbarriere zwischen Nickel und der Legierung. Die 
Voroxidationsschicht ist an dieser Stelle etwas dicker und deutlich geschlossener, die 
Nickelbeschichtung dafür etwas poröser als an Stelle A. 
 
Durch Voroxidation in simuliertem Anodengas bildet sich, zumindest stellenweise, eine 
dichte Chromoxidschicht, die die Nickeldiffusion bei nachfolgender Auslagerung unter-
bindet. Die Voroxidationsschicht steht im Gleichgewicht mit dem Sauerstoffpartial-
druck in simuliertem Anodengas. Nach der Nickelbeschichtung liegt dieser Sauerstoff-
partialdruck an der Grenzfläche Nickel/Atmosphäre an; an der Grenzfläche Vor-
oxidationsschicht/Legierung ist der Sauerstoffpartialdruck deutlich niedriger. Eine noch 
wirksamere, dichte Sperrschicht ließe sich eventuell durch Voroxidation bei noch 
niedrigerem Sauerstoffpartialdruck erreichen. Um diese Möglichkeit zu überprüfen 
wurde die folgende Probe in wasserstoffreicher Atmosphäre (97% H2, 3% H2O) 
voroxidiert. 
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Abbildung 6.3: REM Analyse der in simuliertem Anodengas voroxidierten, mit Nickel 
beschichteten und 1000 Stunden bei 800 °C in simuliertem Anodengas 
ausgelagerten Crofer22APU Probe an zwei verschiedenen Stellen 
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Voroxidation in 97% H2, 3% H2O 
Abbildung 6.4 zeigt eine 20 Stunden lang bei 800 °C in 97% H2, 3% H2O voroxidierte, 
mit Nickel besputterte und unter Standardbedingungen ausgelagerte Probe. An der 
Chromoxidschicht an der Außenseite der Nickelbeschichtung ist klar zu erkennen, dass 
wieder eine Interdiffusion von Eisen bzw. Chrom aus dem Crofer22APU in die Nickel-
beschichtung stattgefunden hat. Chrom und Eisen diffundierten in die Nickelbe-
schichtung und Nickel bis zu 30 µm tief in den Stahl. Durch Voroxidation bei 
niedrigem Sauerstoffpartialdruck wurde keine wirksame, dichte Sperrschicht erreicht. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 6.4: REM Analyse der in 97% H2 3% H2O voroxidierten, mit Nickel 
beschichteten und 1000 Stunden bei 800 °C in simuliertem Anodengas 
ausgelagerten Crofer22APU Probe 
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6.2.2 Einfluss der Nickelbeschichtung auf die Interdiffusion  
 
Die zwei unterschiedlich dicht ausgeprägten Bereiche der Voroxidationsschicht der in 
simuliertem Anodengas voroxidierten Probe lassen sich nicht so leicht erklären. 
Möglicherweise spielt die unterschiedliche Morphologie der Nickelschicht eine Rolle. 
Durch eine poröse Nickelschicht wird sich an der Grenzfläche Voroxidations-
schicht/Nickel der selbe Sauerstoffpartialdruck wie an der Oberfläche der Probe ein-
stellen. 
 
Um die lokale Auflösung der Voroxidationsschicht weiter zu untersuchen wurden zwei 
Proben mit gezielt hergestellten Beschichtungen verschiedener Porosität unter Standard-
bedingungen oxidiert (siehe Abbildung 6.5 und Abbildung 6.6). Die in simuliertem 
Anodengas voroxidierte Probe KPM1 ist mit ca. 8 µm feinen Nickelpartikeln 
beschichtet, die ebenfalls in simuliertem Anodengas voroxidierte Probe KPP1 mit 45 
bis 75 µm groben Nickelpartikeln. Die Beschichtung erfolgte durch Sinterung bei 
1100°C, für 3 Stunden in Argon. 
Abbildung 6.5: REM Analyse der in simuliertem Anodengas voroxidierten, mit feinen 
Nickelpartikeln beschichteten und 1000 Stunden bei 800 °C in simuliertem 
Anodengas ausgelagerten Crofer22APU Probe 
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Abbildung 6.6: REM Analyse der in simuliertem Anodengas voroxidierten, mit feinen 
Nickelpartikeln beschichteten und 1000 Stunden bei 800 °C in simuliertem 
Anodengas ausgelagerten Crofer22APU Probe, die Voroxidationsschicht 
befindet sich am Schnittpunkt der Ni- mit der Fe-Konzentrationskurve 
 
Nach 1000 Stunden Oxidation ist die Voroxidationsschicht der Probe KPM1 (siehe 
Abbildung 6.5) sehr unregelmäßig, die (feine) Nickelbeschichtung von Chrom- und 
Chromoxidausscheidungen durchdrungen. Die Nickeldiffusion in den Stahl endet 
allerdings nach wenigen Mikrometern. Die Voroxidationsschicht der Probe KPP1 (siehe 
Abbildung 6.6) ist nach der Standardauslagerung weniger unregelmäßig, aber an den 
Kontaktstellen mit dem groben Nickelpulver der Beschichtung völlig aufgelöst. Die 
Chromoxidschicht an den Außenseiten der Nickelpartikel zeigt die Diffusion von 
Chrom und Eisen durch das Nickel. Die Interdiffusion des Nickels in den Stahl reicht 
ca. 20 µm tief in die Legierung.  
 
Die Reduzierung der Voroxidationsschicht lässt sich auch durch poröse Nickel-
beschichtungen nicht vollständig vermeiden. Ursache dafür ist wahrscheinlich, dass der 
Wasserstoff des simulierten Anodengases schneller durch die Nickelbeschichtung 
diffundiert, als der Sauerstoff. Der Wasserstoff trifft auf die Voroxidationsschicht und 
reduziert diese. Würde der Wasserstoff eine Art „Opferschicht“ vor der Voroxidations-
schicht vorfinden und diese reduzieren, müsste die Voroxidationsschicht, zumindest 
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eine Zeit lang, stabil bleiben. Zur Bildung einer „Opferschicht“ wurde im folgenden 
Versuch anstatt mit Nickel mit Nickeloxid beschichtet. 
 
Auf die Probe KSM1 (siehe Abbildung 6.7) wurde Nickeloxid aufgesintert (IWV-1, 
950°C, 3 Stunden in Luft). Bei einer Nickeloxidbeschichtung reduziert der Wasserstoff 
des simulierten Anodengases (anstatt der Voroxidationsschicht) das Nickeloxid zu 
Nickel. Die Voroxidationsschicht ist gleichmäßig und die Interdiffusion von Chrom und 
Eisen in die Nickelbeschichtung und Nickel in den Stahl unterbleibt völlig. 
Abbildung 6.7: REM Analyse der in simuliertem Anodengas voroxidierten, mit 
Nickeloxid beschichteten und 1000 Stunden bei 800 °C in simuliertem 
Anodengas ausgelagerten Crofer22APU Probe, die Voroxidationsschicht 
befindet sich am Schnittpunkt der Ni- mit der Fe-Konzentrationskurve 
 
Die Beschichtung mit Nickeloxid erweist sich also als zielführend, um die Inter-
diffusion des Nickels in den Stahl und von Eisen und Chrom in die Nickelschicht zu 
unterbinden.  
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6.3 Zusammenfassung der Wechselwirkung zwischen 
Crofer22APU und Nickel 
 
Eine wesentliche Herausforderung bei der Entwicklung eines metallischen Interkon-
nektors bzw. eines metallischen Anodensubstrats ist die chemische Stabilität bei 
Betriebsbedingungen im Kontakt mit Nickelbestandteilen der Anode bzw. beim 
alternativen Konzept mit der zweigeteilten Anode (siehe Kapitel 3.1.3) mit Nickel-
bestandteilen der Anodenfunktionsschicht. Es wurde nach einer geeigneten Diffusions-
sperrschicht zur Unterdrückung unerwünschter Diffusionsvorgänge gesucht. Die Inter-
diffusion von Eisen und Chrom (aus dem Substrat) in das Ni-YSZ Cermet können zum 
Verlust der katalytischen Wirkung des Nickels führen. Nickel diffundiert unter 
Betriebsbedingungen aber auch in den Stahl und führt zu dessen Austenitisierung und 
vergrößert damit seinen Ausdehnungskoeffizienten gegenüber denen der anderen 
Komponenten der SOFC. Daraus resultieren wiederum mechanische Belastungen 
innerhalb der Zelle, die deren Leistung und Lebensdauer beeinträchtigen. 
 
Die Interdiffusion soll durch Voroxidation des Stahls unterbunden werden. Von 
mehreren Alternativen erweist sich die Voroxidation in simuliertem Anodengas als am 
wirkungsvollsten. An einigen Stellen wird die Diffusion von Nickel in den Stahl und 
von Eisen und Chrom in die Nickelschicht unterbunden, an anderen Stellen wird die 
Voroxidationsschicht abgebaut. Dies geschieht, da der Wasserstoff des simulierten 
Anodengases schneller als der Sauerstoff durch die Nickelbeschichtung diffundiert, auf 
die Voroxidationsschicht trifft und diese reduziert. Die beste Sperrwirkung wird 
erreicht, wenn man statt Nickel Nickeloxid auf den voroxidierten Stahl aufbringt. 
Unterhalb dieser Schicht bleibt die Voroxidationsschicht auch stabil, wenn während des 
Betriebs das Nickeloxid zu Nickel reduziert wird. 
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7 Zusammenfassung 
 
Der Automobilindustrie ist es sehr wichtig, dass Größe, Gewicht und Preis der SOFC 
Brennstoffzellen weiter verringert werden. Dies soll u.a. über reduzierte Interkon-
nektoren- und Anodensubstratdicken (für ein alternatives Stackkonzept mit einer 
zweigeteilten Anode) geschehen. Deswegen ist es von großer Bedeutung das Verhalten 
von dünnen Komponenten unter Betriebsbedingungen der SOFC zu untersuchen und 
somit Aussagen zu optimierten Substratgeometrien ableiten zu können. Als Interkon-
nektor- und Substratwerkstoff ist der ferritische Stahl Crofer22APU vorgesehen. 
 
Unter Betriebsbedingungen, also bei 800°C und 900°C in simuliertem Anodengas und 
in Luft bildet sich auf dem Werkstoff Crofer22APU eine zweiphasige Oxidschicht aus 
Chromoxid (Cr2O3) und Chrom-Mangan-Spinell (Cr2MnO4). Die beiden Oxidphasen 
bilden sich aus dem Sauerstoff der Atmosphäre und aus Chrom und Mangan aus der 
Probe. Dadurch nimmt der Chrom- und Mangangehalt in der Legierung mit der Zeit ab. 
Fällt das Chromreservoir der Probe unter einen kritischen Wert, versagt sie. Dieser 
kritische Chromgehalt und die Versagensart sind geometrieabhängig. Für Bleche liegt 
der kritische Chromgehalt in simuliertem Anodengas und in Luft bei etwa 16 Gew.-%. 
Unterhalb dieser 16 Gew.-% versagen Bleche vorzugsweise an den Blechkanten durch 
Eisenoxidbildung. Für Drähte und PM-Folien liegt der kritische Chromgehalt in 
simuliertem Anodengas und in Luft bei etwa 13 Gew.-%. Drähte und PM-Folien 
versagen nicht durch Eisenoxidbildung, da ein Abplatzen des Oxids durch Wachstums-
spannungen und thermische Dehnungen nicht möglich ist. Statt dessen verspröden sie 
durch Austenitisierung. 
 
Die oxidationsbedingte Lebensdauer hängt vom Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis der 
Probe ab. Je dünner die Probe, desto geringer ist das Reservoir an deckschichtbildenden 
Elementen bezogen auf die Oberfläche und desto kürzer wird die Zeit bis zum Unter-
schreiten des jeweiligen kritischen Chromgehalts. Mit diesen Ergebnissen wurde ein 
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Lebensdauermodell für verschiedene Crofer22APU Probengeometrien in simuliertem 
Anodengas hergeleitet. Für ein Blech der Dicke 0,1 mm wird bei Oxidation in 
simuliertem Anodengas bei 900°C eine Lebensdauer von 4600 Stunden prognostiziert. 
Für einen Draht mit 0,04 mm Durchmesser ergibt sich aus der Lebensdauerberechnung 
bei Oxidation bei 800°C in simuliertem Anodengas eine Lebensdauer von 2000 
Stunden. 
 
Die oxidationsbedingte Lebensdauer ist in simuliertem Anodengas deutlich länger als in 
Luft. Das liegt in erster Linie an der in simuliertem Anodengas niedrigeren Oxidations-
rate, sowie an der nicht vorhandenen Dickenabhängigkeit der Oxidationsrate des 
metallischen Werkstoffs. Die unterschiedlichen Oxidationsraten in den beiden 
Atmosphären erklären sich durch unterschiedliche Ausheilvorgänge von Rissen in der 
Oxidschicht. Dies ist wiederum durch die verschiedenen Sauerstoffpartialdrücke der 
Betriebsatmosphären bedingt. In Luft bildet sich beim Ausheilen der Risse schnell 
wachsendes, eisendotiertes Chromoxid, in simuliertem Anodengas langsamer 
wachsendes, chrom- und manganhaltiges Oxid, da Eisenoxid thermodynamisch nicht 
stabil ist. Außerdem konnte gezeigt werden, dass der in simuliertem Anodengas 
gebildete Spinell eine nahezu stöchiometrische Zusammensetzung hat, das heißt eine 
geringe Fehlstellenkonzentration aufweist. Der in Luft gebildete Spinell weist eine 
große Variation im Chrom/Mangan-Verhältnis auf. Die hierdurch bedingte hohe Fehl-
stellenkonzentration führt zu hohen Wachstumsraten über Gitterdiffusion. Es wurden 
Hinweise gefunden, dass die in simuliertem Anodengas gebildete innere Chromoxid-
schicht eine geringe Mangandotierung aufweist, die möglicherweise der Grund für die 
geringe Wachstumsrate in dieser Atmosphäre ist. 
 
Der Vergleich zwischen der Oxidation in feuchtem, simuliertem Anodengas gegenüber 
dem bisherigen simulierten Anodengas ergab, dass die Oxidationsrate mit steigender 
Feuchtigkeit zunimmt. Im Gegensatz dazu wird die Oxidationsrate durch einen CO-
Gehalt von 10% in der Atmosphäre innerhalb von 1000 Stunden praktisch nicht 
beeinflusst. Eine Aufkohlung konnte bei Laufzeiten bis 1000 Stunden nicht beobachtet 
werden. 
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Bei der Entwicklung eines metallischen Interkonnektors bzw. eines metallischen 
Anodensubstrats muss auch die Kontaktierung seiner Grenzfläche an die Anode bzw. an 
die Anodenfunktionsschicht aus Nickel-YSZ (Yttrium stabilisiertes Zirkondioxid) 
Cermet beachtet werden. Die Interdiffusion von Eisen und Chrom (aus der Legierung) 
in das Ni-YSZ Cermet kann zum Verlust der katalytischen Wirkung des Nickels führen. 
Nickel diffundiert unter Betriebsbedingungen aber auch in den Stahl, führt zu dessen 
Austenitisierung und verringert damit seinen Ausdehnungskoeffizienten gegenüber 
denen der anderen Komponenten der SOFC. Daraus resultieren wiederum mechanische 
Spannungen innerhalb der Zelle, die deren Leistung und Lebensdauer beeinträchtigen. 
 
Die Interdiffusion soll durch Voroxidation des Stahls unterbunden werden. Von 
mehreren Alternativen erweist sich die Voroxidation in simuliertem Anodengas als am 
wirkungsvollsten. Die beste Sperrwirkung wird erreicht, wenn man statt Nickel Nickel-
oxid auf den Stahl aufsintert, welches während des Betriebs zu Nickel reduziert wird. 
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Tabelle 10.1: Mittels EDX gemessene Chromgehalte angegebener Probengeometrien 
nach diversen Oxidationsversuchen in simuliertem Anodengas 
 
Probe Temperatur Oxidationsdauer Chromgehalt Bemerkung 
     
Blech 0,5 mm 800°C 1000h 21 – 22 Gew.-%  
Blech 0,3 mm 800°C 1000h 21 - 22 Gew.-%  
Blech 0,1 mm 800°C 1000h 20 - 21 Gew.-% breakaway 
     
Blech 0,5 mm 900°C 4500h 21 - 22 Gew.-%  
Blech 0,3 mm 900°C 4500h 21 - 22 Gew.-%  
Blech 0,1 mm 900°C 4500h 16 Gew.-%  
     
Draht 0,08mm 800°C 1000h 20 Gew.-%  
Draht 0,04mm 800°C 1000h 15 Gew.-%  
     
Draht 0,23mm 900°C 1000h 20 Gew.-%  
Draht 0,16mm 900°C 1000h 18 Gew.-%  
Draht 0,12mm 900°C 920h 17 Gew.-% spröde 
Draht 0,08mm 900°C 650h 15 Gew.-% spröde 
Draht 0,04mm 900°C 144h 14 Gew.-% spröde 
     
PM-Folie 20-53µm, 
Vak. gesintert 
900°C 1000h - Breakaway, 
spröde 
PM-Folie 20-53µm, 
H gesintert 
900°C 1000h - Breakaway, 
spröde 
PM-Folie 20-53µm, 
Ar gesintert 
900°C 1000h - Breakaway, 
spröde 
PM-Folie 80-
150µm, Ar gesintert 
900°C 1000h - Breakaway, 
spröde 
     
PM-Folie 20-53µm, 
Ar gesintert 
900°C 400h - Breakaway, 
spröde 
PM-Folie 20-53µm, 
Ar gesintert 
900°C 200h 8 Gew.-% spröde 
PM-Folie 80-
150µm, Ar gesintert 
900°C 400h < 6 Gew.-% Breakaway, 
spröde 
PM-Folie 80-
150µm, Ar gesintert 
900°C 200h 14 Gew.-%  
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Tabelle 10.2: Chemische Zusammensetzung von JS-3, Probe JEW, in Gew.-% 
(gemessen durch die Zentralabteilung für Chemische Analysen des FZ 
Jülich mittels Atomemissionsspektroskopie) 
 
Fe Cr C Mn Si Ti La Al Ni O N S 
Rest 22.9 0.009 0.4 ≤0.01 0.046 0.087 ≤0.01 ≤0.01 0.0042 0.0009 <0.001 
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